Charakterisierung von nanokristallinen Metallen durch Röntgen-Linienprofilanalyse by Schuster, Roman
DIPLOMARBEIT
Titel der Diplomarbeit
Charakterisierung von nanokristallinen Metallen durch 
Röntgen-Linienprofilanalyse
Verfasser
Roman Schuster
angestrebter akademischer Grad
Magister der Naturwissenschaften (Mag.rer.nat)
Wien, 2011
Studienkennzahl lt. Studienblatt: A 411
Studienrichtung lt. Studienblatt: Physik
Betreuerin / Betreuer: Ao. Univ.-Prof. Dr. Erhard Schafler

Kurzfassung
Gerade bei nanokristallinen Materialien hat die Mikrostruktur große Bedeutung fu¨r ih-
re makroskopischen Eigenschaften. Zu den bedeutendsten Verfahren zur Herstellung von
massiven nanokristallinen Materialien geho¨ren die Methoden der
”
Severe-Plastic-Deforma-
tion“ (SPD). Unter diesen ist
”
High-Pressure-Torsion“ (HPT), also Torsionsverformung
unter hohem hydrostatischen Druck, die am besten geeignete Methode, um grundlegen-
de systematische Untersuchungen durchzufu¨hren. In dieser Arbeit wurde mittels Lini-
enprofilanalyse von Ro¨ntgenbeugungsmessungen - eine der wichtigsten Methoden zur
Quantifizierung von Kristallitgro¨ßen und der Natur und Dichte von Gitterdefekten -
HPT-verformtes Kupfer, Nickel und Silber sowie gesintertes Ruthenium untersucht. Fu¨r
HPT-verformtes Kupfer und Nickel wird gezeigt, dass die Entlastung vom hydrostati-
schen Druck nach der HPT-Verformung erheblichen Einfluß auf die verbleibende Mikro-
struktur hat. Dabei kommt es zu massiver Versetzungsannihilation durch Mobilisierung
von Leerstellen, wa¨hrend die Fragmentierung des Materials schon im Laufe des HPT-
Verformungsprozesses unter hydrostatischem Druck weitgehend abgeschlossen ist. In HPT-
verformtem Silber kommt es aufgrund der niedrigen Stapelfehlerenergie neben hohen
Versetzungsdichten auch zu erheblicher Produktion von Verformungszwillingen. Außer-
dem ko¨nnen spannungsinduzierte Erholungs- bzw. Rekristallisationseffekte bei hohen
Verformungsgraden und hohem hydrostatischen Druck festgestellt werden. Die mikro-
strukturelle Analyse von kompaktiertem Ruthenium-Nanopulver ergibt aufschlußreiche
Unterschiede in Abha¨ngigkeit von den angewandten Sintermethoden und -temperaturen.
Ebenso werden wichtige Erkenntnisse u¨ber die optimale Anwendung verschiedener Aus-
werteverfahren der Profilanalyse gewonnen.
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Abstract
The microstructure is very important for the macroscopic behaviour of materials, especi-
ally in the case of nanocrystalline materials. The methods of severe plastic deformation
(SPD) belong to the most important techniques for the production of bulk nanocrystalli-
ne materials. Among these, high pressure torsion (HPT), which is torsional deformation
under high hydrostatic pressure, is the most convenient method to conduct fundamen-
tal and systematic research. In this work X-ray line profile analysis, which is one of
the most important methods to quantify crystallite sizes and the nature and density of
lattice defects, was used to study HPT-deformed copper, nickel and silver as well as sin-
tered ruthenium. For HPT-deformed copper and nickel it is shown that the unloading
of the hydrostatic pressure after the HPT-deformation strongly influences the remaining
microstructure. The unloading leads to a massive annihilation of dislocations due to the
higher mobility of vacancies, whereas the fragmentation of the material is -for the most
part- completed already during the HPT-deformation under hydrostatic pressure. Due
to the low stacking fault energy of silver twins in addition to high dislocation densities
are produced during HPT-deformation. Furthermore, stress induced recovery and recry-
stallization effects are observed at high deformations and high hydrostatic pressures. The
analysis of the microstructure of compacted ruthenium nano-powder yields interesting
characteristics due to different sintering methods and sintering temperatures. Moreover,
important insights into the ideal application of different evaluation methods of line profile
analysis are achieved.
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1 Einleitung
Diese Arbeit bescha¨ftigt sich mit der Untersuchung der Mikrostruktur von nanokristal-
linen Metallen mittels Linienprofilanalyse. Die Mikrostruktur ist entscheidend fu¨r die
makroskopischen Eigenschaften eines Festko¨rpers vor allem fu¨r die Festigkeit und Dukti-
lita¨t von Materialien. Die Analyse der Linienverbreiterung von Ro¨ntgenbeugungsprofilen
ist neben der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) eine der wichtigsten Methoden
zur Untersuchung der Mikrostruktur. Mithilfe der Linienprofilanalyse ist es mo¨glich so-
wohl durch den Herstellungsprozess als auch durch plastische Verformung eingebrachte
Defekte (Versetzungen, Stapelfehler) zu charakterisieren und zu quantifizieren und Infor-
mationen u¨ber die Gro¨ße und Verteilung der
”
coherent scattering domains“ (CSD) der
kleinstmo¨glichen einkristallinen Volumina im kristallinen Festko¨rper zu erhalten. Die gu-
te Kenntnis der Mikrostruktur ist besonders wichtig in der Erforschung nanokristalliner
Materialien, da sich kleine Kristallitgro¨ßen unter anderem sehr stark auf die makrosko-
pischen mechanischen Eigenschaften auswirken. Bei nanokristallinen Materialien, die mit
Verfahren der
”
Severe Plastic Deformation“ Methode wie etwa
”
High-Pressure-Torsion“
(HPT) hergestellt werden, ist auch die Defektdichte deutlich ho¨her als bei grobko¨rnigen
Materialien und wirkt sich entscheidend auf deren Eigenschaften aus.
Ziel der Arbeit ist es Linienprofilanalyse zur Untersuchung der Mikrostruktur von Kup-
fer, Nickel, Silber und Ruthenium einzusetzen und dabei auch Ru¨ckschlu¨sse auf die An-
wendbarkeit verschiedener Methoden der Linienprofilanalyse zu bekommen. Im Speziellen
kann man die Aufgabenstellung wie folgt zusammenfassen:
• Untersuchung der mikrostrukturellen Auswirkungen der hydrostatischen Druckent-
lastung nach HPT-Verformung an Kupfer und Nickel.
7
• Anwendung verschiedener aktueller Auswertemethoden der Linienprofilanalyse an
obigen Messungen.
• Charakterisierung der Mikrostruktur von HPT-verformtem Silber in Abha¨ngigkeit
von Verformungsgrad und hydrostatischem Druck.
• Bestimmung der mikrostukturellen Unterschiede nach Kompaktierung von Ruthe-
niumpulver mittels zweier verschiedener Sinterungsmethoden.
Um die Voraussetzungen fu¨r eine erfolgreiche Messung zu erfu¨llen, ist es notwendig
optimale Messbedingungen fu¨r Ro¨ntgenbeugung zu haben, wie man sie an Synchrotron-
anlagen findet. Die fu¨r diese Arbeit no¨tigen hochqualitativen Messungen wurden an der
SAXS Beamline des Instituts fu¨r Biophysik und Nanosystemsforschung am Sincrotrone
ELETTRA bei Triest durchgefu¨hrt.
Die Arbeit ist in mehrere Kapitel unterteilt: im Kapitel Theorie werden die Grundlagen
der Ro¨ntgenbeugung und der Linienprofilanalyse zusammengefasst sowie einige Eigen-
schaften von Gitterdefekten insbesondere von Versetzungen erla¨utert. Im Kapitel Experi-
mentelles werden die Probenherstellung, die Durchfu¨hrung der Ro¨ntgenstreuexperimente
und die Auswertung der Profile besprochen. Im Kapitel Ergebnisse und Diskussion wer-
den die Ergebnisse der Auswertungen pra¨sentiert und interpretiert sowie mit Resultaten
anderer Arbeiten verglichen. Das Kapitel Zusammenfassung gibt nochmals kurz einen
U¨berblick u¨ber die Ergebnisse der Arbeit.
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2 Theorie
2.1 Gitterdefekte
Gitterdefekte sind Unregelma¨ßigkeiten in einem kristallinen Festko¨rper. Sie beeinflußen
viele Eigenschaften eines Kristalls wie etwa mechanische Festigkeit, Diffusion oder elek-
trische Leitfa¨higkeit. Gitterdefekte werden anhand ihrer ra¨umlichen Ausdehung von null-
dimensional bis dreidimensional klassifiziert. Die nulldimensionalen Defekten, die auch
Punktdefekte genannt werden, sind jene Defekte, die eine Ausdehnung von einem Atom
haben. Zu diesen za¨hlen etwa Leerstellen, Zwischengitteratome sowie Substitutionsato-
me. Die eindimensionalen Defekte oder Liniendefekte verlaufen entlang einer geraden oder
gekru¨mmten Linie. Die Vertreter dieser Gruppe, die Versetzungen, tragen entscheidend
zum plastischen Verhalten der Kristalle bei. Die Gruppe der zweidimensionalen Defekte
besteht neben den Grenzfla¨chen zwischen Material und Umgebung aus Phasengrenzen,
Korngrenzen sowie Stapelfehlern. Dreidimensionale Defekte sind Hohlra¨ume oder Ein-
schlu¨ße von fremden Phasen im Kristall. Ein wichtiger Unterschied zwischen den Defek-
ten ist das Verhalten des von ihnen verursachten Verzerrungsfeldes. Bei nulldimensionalen
Gitterdefekten fa¨llt das Verzerrungsfeld mit dem Quadrat des Abstands zum Defekt ab,
bei Versetzungen fa¨llt das Verzerrungsfeld linear mit dem Abstand zur Versetzung ab
und bei planaren Defekten ist das Verzerrungsfeld konstant bezu¨glich des Abstands zum
Defekt.
2.1.1 Versetzungen
Versetzungen wurden als theoretisches Konzept eingefu¨hrt, um die gemessene kritische
Schubspannung, die um Gro¨ßenordnungen kleiner als die unter der Annahme des star-
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(a) Stufenversetzung (b) Schraubenversetzung
Abbildung 2.1: Versetzungstypen [1]
ren Abgleitens erwartete kritische Schubspannung liegt, zu erkla¨ren. Die Versetzungen
erlauben ein schrittweises Abgleiten u¨ber eine Netzebene, welches energetisch wesentlich
gu¨nstiger als das starre Abgleiten ist. Man unterscheidet zwei Grundtypen von Versetzun-
gen, einerseits die Stufenversetzung (siehe Abbildung 2.1a), die durch eine eingeschlossene
Halbebene dargestellt werden kann, andererseits die Schraubenversetzung (siehe Abbil-
dung 2.1b), bei der die normal auf die Versetzungslinie stehenden Gitterebenen zu einer
Schraubenfla¨che werden. Reale Versetzungen sind eine Mischung aus Stufen- und Schrau-
bentypus. Um den Stufen- beziehungsweise Schraubenanteil einer realen Versetzung zu
charakterisieren, verwendet man den Winkel zwischen der Versetzungslinie und dem Bur-
gersvektor. Der Burgersvektor einer oder mehrerer Versetzungen wird mittels des Bur-
gersumlaufs ermittelt. Dabei wird um die Versetzung herum im ungesto¨rten Bereich des
Gitters eine geschlossene Verbindungslinie von Atom zu Atom gezogen. U¨bertra¨gt man
nun diesen Umlauf auf ein defektfreies Gitter, stimmen Anfangs- und Endpunkt nicht
mehr u¨berein. Der Vektor zwischen Anfangs- und Endpunkt ist der Burgersvektor. Ab-
bildung 2.2 zeigt die Konstruktion des Burgersvektors fu¨r eine Stufenversetzung. Im Fall
einer Stufenversetzung steht der Burgersvektor normal auf die Versetzungslinie, wa¨hrend
bei einer Schraubenversetzung Burgersvektor und Versetzungslinie parallel sind. Reale
Versetzungen sind Mischungen dieser beiden Grenzfa¨lle und man ordnet realen Verset-
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Abbildung 2.2: Burgersvektorkonstruktion im Fall einer Stufenversetzung [2]
zungen in Abha¨ngigkeit des Winkels zwischen Burgersvektor und Versetzungslinie mehr
Stufen- oder mehr Schraubencharakter zu.
Versetzungen verursachen elastische Spannungen in ihrer Umgebung, die mit anderen
Gitterdefekten wechselwirken ko¨nnen. Die Spannungsfelder und Energien von Verset-
zungen ko¨nnen na¨herungsweise mit der Elastizita¨tstheorie des Kontinuums beschrieben
werden, mit Ausnahme des Bereichs von etwa einem Nanometer um die Versetzungen,
in dem die linearen Na¨herungen der Elastizita¨tstheorie nicht gu¨ltig sind. Betrachtet man
das Verzerrungsfeld einer Schraubenversetzung so ergibt sich die Verzerrungsenergie pro
La¨ngeneinheit zu [3]:
Es =
Gb2
4pi
ln
(
R
r0
)
(2.1)
mit dem Schubmodul G, dem Burgersvektor b, dem inneren Abschneideradius r0 sowie
dem a¨ußeren Abschneideradius R. Der innere Abschneideradius entspricht jenem Abstand
zur Versetzung, ab dem die lineare Elastizita¨tstheorie gu¨ltig ist (r0 ' b), wa¨hrend der
a¨ußere Abschneideradius ho¨chstens so groß wie der Kristallit sein kann und die Ausdeh-
nung des Verzerrungsfeldes angibt. Die Versetzungsenergie im stark verzerrten Gebiet
nahe der Versetzung muss eigens bestimmt und zu Es in Gleichung 2.1 addiert werden
um die Gesamtenergie pro La¨ngeneinheit zu erhalten. Das Verzerrungsfeld einer Stufen-
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versetzung ist dem einer Schraubenversetzung a¨hnlich und ergibt sich zu [3]:
Ee =
Gb2
4pi(1− ν) ln
(
R
r0
)
(2.2)
mit dem Poissonverha¨ltnis ν. Wie im Fall der Schraubenversetzung muss auch bei der
Stufenversetzung die Verzerrungsenergie nahe der Versetzung eigens bestimmt werden
und zu Ee in Gleichung 2.2 dazugeza¨hlt werden um die Gesamtenergie pro La¨ngeneinheit
zu erhalten. Fu¨r eine Vielzahl von Kristallen liegt das Poissonverha¨ltnis bei 0,3 und somit
ist Ee ≈ 32Es. Die Gesamtenergie einer Verzerrung ist dann die Energie pro La¨ngeneinheit
multiplizert mit der La¨nge der Versetzung. Daraus folgt, dass aus energetischen Gru¨nden
Versetzungen u¨blicherweise gerade sind.
2.1.2 Kleinwinkelkorngrenzen
Abbildung 2.3: Durch Stufenversetzungen gebildete Kleinwinkel-Kippkorngrenze [4]
Unter Korngrenzen versteht man den Trennbereich von Gebieten mit verschiedener
Orientierung aber gleicher Kristallstruktur. Die Ko¨rner ko¨nnen zueinander verdreht und
gekippt sein. Man unterscheidet zwischen Großwinkelkorngrenzen und Kleinwinkelkorn-
grenzen. Kleinwinkelkorngrenzen sind Korngrenzen mit einem Kippwinkel ϕ von bis zu
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15◦, die im Unterschied zu Großwinkelkorngrenzen durch Versetzungen gebildet werden.
Im Fall von symmetrischen Kleinwinkel-Kippkorngrenzen wird die Korngrenze durch ei-
ne Schar von Stufenversetzungen gleicher Orientierung gebildet (siehe Abbildung 2.3).
Wie aus der Abbildung ersichtlich wird, ist der Kippwinkel durch die La¨nge des Bur-
gersvektors der Versetzungen b und den Abstand zwischen den Versetzungen d bestimmt
(ϕ ∼= b/d). Das bedeutet, dass je gro¨ßer der Kippwinkel ist, umso mehr Versetzungen
zur Bildung der Korngrenze beno¨tigt werden. Bei asymmetrischen Kippkorngrenzen sind
Stufenversetzungen unterschiedlicher Orientierung notwendig, wa¨hrend Drehkorngrenzen
durch Schraubenversetzungen gebildet werden.
Kleinwinkelkorngrenzen entstehen oft nach starker plastischer Beanspruchung des Ma-
terials. So steigt bei starker plastischer Verformung die Versetzungsdichte stark an, wobei
auch viele mobile Versetzungen entstehen. Diese ko¨nnen durch Gleiten in regelma¨ßige
fla¨chige Anordnungen u¨bergehen. Dieser Vorgang findet nicht u¨berall im Kristall statt,
sondern im Bereich der Gleitba¨nder, in dem die Versetzungsdichte so hoch ist, dass Klein-
winkelkorngrenzen entstehen ko¨nnen. Dieser Vorgang wird auch als Polygonisierung be-
zeichnet [5].
2.2 Ro¨ntgenbeugung
Ro¨ntgenbeugung ist eine zersto¨rungsfreie Methode zur Analyse von geordneten Struktu-
ren. Der Abstand der Atome in einem Festko¨rper liegt in der selben Gro¨ßenordnung wie
die Wellenla¨nge von Ro¨ntgenstrahlung (z.B. betra¨gt die Wellenla¨nge von Cu-Kα Strah-
lung 0,154 nm). Daher wird ein Teil eines auf einen Kristall treffenden Ro¨ntgenstrahls,
an den Gitteratomen des Kristalls abgebeugt. Das Beugungsbild zeigt charakteristi-
sche Maxima, die von der Struktur des Kristalls und der Wellenla¨nge des einfallen-
den monochromatischen Ro¨ntgenstrahls abha¨ngen. Die Analyse des Beugungsbildes la¨sst
Ru¨ckschlu¨sse auf Struktur, chemische Zusammensetzung und Mikrostruktur zu. Es gibt
zwei a¨quivalente Erkla¨rungsmodelle zur Ro¨ntgenbeugung. Das Bragg Modell basiert auf
der Reflexion der Ro¨ntgenstrahlen an den Netzebenen des Gitters, wa¨hrend das Laue
Modell auf der Interferenz der abgebeugten Strahlung benachbarter Atome basiert.
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2.2.1 Bragg Modell
Abbildung 2.4: Der Gangunterschied zwischen den beiden reflektierten Strahlen fu¨hrt
links zu konstruktiver Interferenz und rechts zu destruktiver Interferenz
[6]
Das Bragg Modell geht von der Anordnung der Atome an parallelen Netzebenen aus,
deren Abstand d betra¨gt. Die Netzebenen wirken auf einen einfallenden Ro¨ntgenstrahl
wie ein halbdurchla¨ssiger Spiegel (d.h. der Teil des Strahls der reflektiert wird, wird so re-
flektiert, dass der Einfallswinkel gleich dem Reflexionswinkel ist). Ist der Gangunterschied
zwischen den Reflexionen an zwei parallelen Netzebenen ein ganzzahliges Vielfaches n der
Wellenla¨nge λ der Ro¨ntgenstrahlung, so kommt es zu konstruktiver Interferenz der beiden
reflektierten Strahlen und zu einem Maximum im Beugungsbild (siehe Abbildung 2.4).
Diese Bedingung ergibt die bekannte Bragg-Gleichung [7]:
nλ = 2d sin θ (2.3)
Da der Kristall in eine Vielzahl von Netzebenenscharen mit unterschiedlichem Abstand
d zerlegt werden kann beziehungsweise auch ho¨here Ordnungen n einer Reflexion auf-
treten ko¨nnen, erscheinen auch bei monochromatischer Strahlung mehrere Maxima im
Beugungsbild.
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2.2.2 Laue Modell
Das Laue Modell beschreibt die Beugung an Atomen, die sich an den Gitterpunkten
eines Bravais Gitters befinden. Die Atome fungieren als Streuzentren, wobei die einfal-
lende Strahlung in alle Raumrichtungen zuru¨ckgestreut wird. Die Maxima im Beugungs-
bild finden sich unter den Winkeln, bei denen die gestreuten Strahlen aller Gitterpunk-
te konstruktiv interferieren. Die Bedingung fu¨r konstruktive Interferenz der gestreuten
Strahlung zweier Streuzentren ist wie beim Bragg Modell, dass der Gangunterschied der
gestreuten Strahlung ein ganzzahliges Vielfaches der Wellenla¨nge ist [7].
∆x = mλ (2.4)
Mit dem Gittervektor ~R zwischen den Streuzentren und den Wellenvektoren ~k der ein-
fallenden und ~k′ der gestreuten Strahlung ergibt sich dann fu¨r den Gangunterschied:
∆x = ~R
~k
k
− ~R
~k′
k′
(2.5)
Somit folgt:
mλ = ~R
(
~k
k
−
~k′
k′
)
(2.6)
Unter der Annahme von elastischer Streuung ist der Betrag der Wellenvektoren der ein-
fallenden sowie der reflektierten Strahlung gleich: k = k′ = 2pi/λ. Somit gilt fu¨r alle
Gittervektoren:
~R(~k − ~k′) = 2pim (2.7)
oder anders formuliert:
ei
~R(~k−~k′) = 1 (2.8)
Aus dem Vergleich von obiger Gleichung mit der Bestimmungsgleichung fu¨r reziproke
Gittervektoren eines Bravais Gitters ~K: ei
~R ~K = 1 folgt die Laue Bedingung: konstruktive
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Interferenz tritt dann auf wenn die A¨nderung des Wellenvektors bei der Streuung einem
reziproken Gittervektor entspricht [7].
~k − ~k′ = ~K (2.9)
2.2.3 A¨quivalenz von Bragg und Laue Formalismus
Die A¨quivalenz von Bragg und Laue Formalismus folgt aus dem Zusammenhang zwischen
den Gitterebenen des realen Gitters des Bragg Modells und den reziproken Gittervektoren
des Laue Modells. Zu jeder Familie von Gitterebenen gibt es reziproke Gittervektoren, die
normal auf diese Ebenen stehen und umgekehrt. Der ku¨rzeste dieser reziproken Gitter-
vektoren hat die La¨nge 2pi/d, wobei d der Abstand zweier benachbarter Gitterebenen ist.
Wenn der einfallende und der ausgehende Wellenvektor die Laue Bedingung (siehe Glei-
chung 2.9) erfu¨llen, folgt aus der Bedingung der elastischen Streuung, dass die Winkel,
die die beiden Wellenvektoren mit der Ebene normal auf ~K einschliessen, gleich sind. Um
zu sehen, dass dieser Winkel dem Bragg Winkel θ aus Gleichung 2.3 entspricht, reicht eine
einfache geometrische U¨berlegung. Da jeder reziproke Gittervektor ein ganzes Vielfaches
des ku¨rzest mo¨glichen Gittervektors in dieser Richtung ist, gilt aufgrund der Beziehung
der realen Gitterebenen mit dem reziproken Gittervektor [7]:
K =
2pin
d
(2.10)
Aus der Laue Bedingung und der Bedingung, dass der Strahl elastisch gestreut wird, folgt
wiederum: K = 2k sin θ. Daher gilt:
k sin θ =
pin
d
(2.11)
Mit dem Ausdruck fu¨r den Betrag des Wellenvektors k = 2pi/λ ergibt sich schließlich die
Bragg Gleichung (2.3).
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2.3 Synchrotonstrahlung
Ein Synchrotron ist ein Teilchenbeschleuniger, in dem geladene Teilchen (u¨blicherweise
Elektronen oder Positronen) in einer evakuierten geschlossenen Bahn auf relativistische
Geschwindigkeiten beschleunigt werden. Die Strahlung, die von den Teilchen tangential
abgestrahlt wird, nennt man Synchrotronstrahlung.
Bei Synchrotronen verwendet man im Unterschied zu Ro¨ntgenro¨hren, wie sie im La-
bor verwendet werden, nicht die charakteristische Strahlung, die auf den U¨berga¨ngen
innerer Elektronen zwischen Energieniveaus beruht, sondern Bremsstrahlung, die bei
Ro¨ntgenro¨hren nur ein ungewu¨nschter Nebeneffekt ist. Bremsstrahlung ist jene elektro-
magnetische Strahlung die auftritt, wenn ein elektrisch geladenes Teilchen eine Beschleu-
nigung erfa¨hrt. Die Abstrahlleistung und die Abstrahlrichtung sind sehr stark von der
Geschwindigkeit des geladenen Teilchens abha¨ngig. Je ho¨her die Geschwindigkeit ist, de-
sto ho¨her ist die abgestrahlte Energie und desto kleiner ist der O¨ffnungswinkel. So gilt
fu¨r den Fall eines geladenen Teilchens, das mit einer Geschwindigkeit nahe der Lichtge-
schwindigkeit auf einer Kreisbahn gehalten wird fu¨r den O¨ffnungswinkel der Strahlung in
Richtung der Geschwindigkeit des Teilchens θ [8]:
θ =
1
γ
(2.12)
wobei γ der Lorentzfaktor ist (γ = 1/
√
1− (v/c)2). Das bedeutet bei Geschwindigkei-
ten nahe der Lichtgeschwindigkeit, wie sie in einem Synchrotron u¨blich sind, wird die
elektromagnetische Strahlung in einem sehr kleinen O¨ffnungswinkel tangential an die
Teilchenbahn abgegeben. Die abgestrahlte Leistung WSR eines beschleunigten geladenen
Teilchens mit denselben Bedingungen wie sie fu¨r Gleichung 2.12 gelten ist dann [9]:
WSR =
2
3
q2
c3
a2γ4 (2.13)
mit der Ladung des Teilchens q und der Beschleunigung, die das Teilchen erfa¨hrt, a.
Setzt man nun die aus der Relativita¨tstheorie bekannte Relation γ = E/(mc2) in die
obige Gleichung ein, erkennt man, dass die abgestrahlte Leistung indirekt proportional
zu der vierten Potenz der Masse des Teilchens ist. Die Strahlungsleistung von Protonen
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in einem Synchrotron ist daher um einen Faktor von mehr als 1013 geringer als jene von
Elektronen. Daher werden in modernen Synchrotronen ausschließlich Elektronen oder
Positronen verwendet.
Abbildung 2.5: Wiggler in Halbach Anordnung [10]
Historisch gesehen wurde jene Synchrotronstrahlung, die als Nebeneffekt bei ring-
fo¨rmigen Teilchenbeschleunigern in der Hochenergiephysik anfa¨llt, genutzt. Spa¨ter wur-
den eigene Synchrotrone gebaut, die ausschließlich der Erzeugung von Synchrotronstrah-
lung gewidmet sind. Diese Synchrotronanlagen werden auch Synchrotrone zweiter Genera-
tion genannt. Bei diesen wird die Synchrotronstrahlung, die an den Ablenkmagneten, die
die Elektronen oder Positronen auf ihren geschlossenenen Bahnen halten, anfa¨llt, genutzt.
Ein weiterer Fortschritt war die Einfu¨hrung eigens entwickelter sogenannter
”
Insertion de-
vices“ wie Wiggler und Undulatoren, die eine deutlich ho¨here Brillanz des Ro¨ntgenstrahls
als Ablenkmagnete erlauben. Synchrotronanlagen, die u¨berwiegend Insertion devices als
Ro¨ntgenquelle verwenden, werden Synchrotrone dritter Generation genannt. Die Bril-
lanz eines Strahls ist definiert als die Zahl der pro Sekunde emittierten Photonen, pro
Quadratmillimeter der Gro¨ße der Quelle, pro Quadratmilliradiant des O¨ffnungswinkels
innerhalb eines bestimmten Bereichs des elektromagnetischen Spektrums (u¨blicherweise
±0, 1%). Ein Wiggler ist eine Anordnung von Magneten mit alternierendem Magnet-
feld, die durchlaufende Elektronen oder Positronen auf eine sinusfo¨rmige Bahn zwingt
(siehe Abbildung 2.5). Die hierbei entstehende Strahlung hat eine hohe Intensita¨t u¨ber
einen breiten Wellenla¨ngenbereich. Undulatoren sind Anordnungen von Magnetdipolen in
ku¨rzeren Absta¨nden aber mit schwa¨cherem Magnetfeld als im Fall der Wiggler. Dadurch
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ist die Periodenla¨nge der sinusfo¨rmigen Bahn der Elektronen bzw. Positronen deutlich
ku¨rzer. Die Strahlungskegel die an den Umkehrpunkten der Bahn der Teilchen abgegeben
werden, u¨berlappen und interferieren miteinander. Die daraus resultierende Strahlung hat
einen sehr hohen Fluss und ist quasi-monochromatisch. Abbildung 2.6 zeigt die Spektral-
verteilung der Insertion devices des SPring-8 Synchrotrons in Harima Science Park City
in Japan [11].
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Abbildung 2.6: Spektralverteilung der Insertion devices des SPring-8 Synchrotrons [12]
Die Elektronen, die zur Erzeugung der Ro¨ntgenstrahlung dienen, werden zuerst in
einem Linearbeschleuniger aus einer Elektronenkanone gewonnen. Dort werden sie zu
Gruppen zusammengefasst und beschleunigt sowie fokussiert. U¨ber eine Transferstrecke,
die aus Ablenk- sowie Fokussierungsmagneten besteht, werden die Elektronen in den
Speicherring gebracht. Bei manchen Synchrotronen liegt zwischen Linearbeschleuniger
und Speicherring noch ein Beschleunigungsring, der die notwendige Beschleunigung der
Teilchen garantiert. Sowohl im Linearbeschleuniger, in der Transferstrecke, im Beschleu-
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(a) Ablenkmagnet (b) Sextopolmagnete
Abbildung 2.7: Synchrotronmagnete
nigungsring als auch im Speicherring herrscht Hochvakuum, um Verluste von Elektronen
durch Kollisionen mit Gasmoleku¨len zu minimieren. Im Speicherring werden vier Typen
von Magneten verwendet, um die Teilchen auf ihrer Bahn zu halten: Die Ablenkmagnete,
die dazu dienen die Elektronen auf einer geschlossenen Kreisbahn zu halten, Quadrupol-
magnete, die den Teilchenstrahl fokussieren, Sextopolmagnete, die die durch die leichten
Energieunterschiede der Teilchen hervorgerufene Divergenz des Strahles korrigieren und
schließlich die Steuerungsmagnete, die kleine Anpassungen an die Teilchenbahn vorneh-
men. Zur Kompensation des Energieverlustes der Teilchen beim Passieren der Magnete
werden Kavita¨ten im Radio-Frequenz Bereich verwendet. Durch den engen Frequenzbe-
reich der Kavita¨ten ist auch dafu¨r gesorgt, dass die Gruppierung der Teilchen im Speicher-
ring erhalten bleibt. Abbildung 2.7 zeigt einen Ablenkmagneten mit einem Kurvenradius
von 15◦ sowie zwei Sextopolmagnete, die im Synchrotron ELETTRA bei Triest verwendet
werden. Durch den sta¨ndigen Verlust von Teilchen im Speicherring war es fru¨her notwen-
dig, einige Stunden nach der urspru¨nglichen Injektion der Teilchen, wenn der Strom im
Ring auf einen zu geringen Wert gefallen ist, eine neue Injektion vorzunehmen. Um den
dadurch auftretenden unerwu¨nschten Schwankungen in der Intensita¨t des Ro¨ntgenstrahls
entgegenzuwirken, ist in letzter Zeit der sogenannte top-up Modus bei vielen Synchrotro-
nen eingefu¨hrt worden. Hierbei werden in einem Abstand von einigen Minuten Elektronen
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bzw. Positronen in den Speicherring injiziert um den Strom im Speicherring konstant zu
halten [13].
2.4 Linienprofilanalyse
Die Linienprofilanalyse ist eine Methode, um aus der Abweichung von Ro¨ntgen- oder
auch Neutronenprofilen vom idealen Linienprofil eines perfekten Kristalls Ru¨ckschlu¨sse
auf die Mikrostruktur des untersuchten Kristalls zu gewinnen. Unter einem Linienprofil
versteht man einen radialen Schnitt durch die Debye Scherrer Ringe beziehungsweise eine
azimuthale Integration u¨ber einen Kreissektor der Debye Scherrer Ringe. Das Linienpro-
fil eines perfekten Kristalls unendlicher Gro¨ße entspricht einer Abfolge von deltafunk-
tionsfo¨rmigen Peaks an den Positionen der Bragg-Reflexe. Die Linienverbreiterung des
Profils eines realen Kristalls ru¨hrt abgesehen von der durch die experimentelle Anord-
nung verursachten Verbreiterung einerseits von der endlichen Gro¨ße der Kristallite und
andererseits von durch Gitterdefekte hervorgerufenen Verzerrungen des Kristalls her [14].
Die endliche Gro¨ße des Kristalls beziehungsweise der Kristallite hat eine Verbreiterung
der Reflexe zur Folge, die umso sta¨rker ausgepra¨gt ist, je kleiner der Kristall beziehungs-
weise Kristallit in Richtung des Beugungsvektors ist. Die Gitterdefekte ko¨nnen neben
einer Verbreiterung der Reflexe auch eine Asymmetrie der Reflexe hervorrufen (d.h. ein
Reflex fa¨llt an einer Seite sta¨rker ab als an der Anderen) sowie zu einer Verschiebung
des Reflexes auf der 2θ Achse fu¨hren. Ausserdem fu¨hren Gitterdefekte auch zu einer
Erho¨hung des Untergrunds. Der Einfluss der Gitterdefekte auf das Linienprofil ist von
der Reichweite des Verzerrungsfeldes bestimmt. Wie bereits im Abschnitt 2.1 erwa¨hnt,
ha¨ngt die Reichweite des Verzerrungsfeldes eines Defektes von seiner Ausdehnung ab.
Fa¨llt das Verzerrungsfeld mit 1/r2 ab, so kommt es zu einer breiten Erho¨hung der Inten-
sita¨t abseits der Bragg Reflexe, die kaum vom diffusen Untergrund zu trennen ist. Bei
Defekten bei denen das Verzerrungsfeld wie 1/r abnimmt, kommt es zu einer erho¨hten
Intensita¨t rund um die Bragg-Reflexe und somit zu einer Reflexverbreiterung. Bei Defek-
ten die ein konstantes Verzerrungsfeld verursachen, kommt es zu einer Verschiebung des
Reflexes.
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Ro¨ntgenbeugung ist sensitiver bezu¨glich Gittersto¨rungen als andere Untersuchungs-
methoden wie etwa TEM. Daraus folgt, dass die durch Linienprofilanalyse ermittelte
Gro¨ße der Kristallite oftmals deutlich kleiner ist als die mittels TEM bestimmte Korn-
gro¨ße. Die durch die Linienprofilanalyse bestimmte Gro¨ße der Kristallite wird als
”
co-
herently scattering domain size“ oder kurz CSD size bezeichnet. Sie wird durch die soge-
nannte
”
coherently scattering column length“ bestimmt, welche die La¨nge des Wegs ent-
lang des Beugungsvektors angibt, in der der Kristall ungesto¨rt ist [15][16]. Die koha¨rente
Streuung bricht schon bei Kleinwinkelkorngrenzen mit geringer Drehung oder Verkip-
pung zusammen. Auch Versetzungsdipolanordnungen, die zwar keine Drehung oder Ver-
kippung aber eine Phasenverschiebung des Kristallgitters bewirken, sto¨ren die Koha¨renz
der Streuung [17]. Bei Untersuchungen mit dem TEM wiederum bestimmen u¨blicherweise
die Großwinkelkorngrenzen die Kristallitgro¨ße. Die Regionen innerhalb eines Korns die
koha¨rent streuen nennt man auch Subko¨rner. In Materialien in denen diese Subko¨rner auf-
treten, wie es bei Metallen, die einer starken plastischen Verformung unterzogen wurden,
der Fall ist, sind die mittels Linienprofilanalyse bestimmten Gro¨ßen der CSD kleiner als
die durch TEM ermittelten Korngro¨ßen, wa¨hrend bei Materialien, die diese Subko¨rner
nicht aufweisen, die CSD-Gro¨ße der Linienprofilanalyse und die Ko¨rngro¨ße der TEM
u¨bereinstimmen [18].
2.4.1 Theorie der Linienprofilanalyse
Aus der kinematischen Streutheorie ergibt sich fu¨r einen Kristall mit einem Atom in der
Einheitszelle folgende Intensita¨tsverteilung eines Bragg Reflexes [19]:
I(~κ) = f 2
∑
s,s′
exp(i~κ(~Rs − ~Rs′)) (2.14)
mit dem atomaren Streufaktor f und dem Streuvektor ~κ = (~k − ~k0), wobei ~k und ~k0
die Wellenvektoren der gestreuten beziehungsweise einfallenden Strahlung sind. ~Rs und
~Rs′ sind die Ortsvektoren der Atome, die um δ ~Rs beziehungsweise δ ~Rs′ von den idealen
Gitterpla¨tzen ~R0s und ~R
0
s′ abweichen. Der Streuvektor kann in zwei Vektoren zerlegt
werden [19]:
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~κ = ~g + ~s (2.15)
wobei ~g ein reziproker Gittervektor ist und der Vektor ~s die Differenz zwischen Streu-
vektor und Gittervektor darstellt. Setzt man nun (2.15), sowie die obige Definition des
Ortsvektors ~Rs in Gleichung (2.14) ein und vernachla¨ssigt man die Terme der Ordnung
~sδ ~Rs so ergibt sich [19]:
I(s) = f 2
∑
s,s′
exp(i~s(~R0s − ~R0s′) exp(i~g(δ ~Rs − δ ~Rs′) (2.16)
Gleichung (2.16) zeigt, dass in einem idealen, unendlich großen Kristall, die Bragg Re-
flexe die Form von Delta-Funktionalen haben. Der Anteil der Verbreiterung, der auf die
Gitterdehnung zuru¨ckzufu¨hren ist, ist in dem Term mit der Verschiebung δ ~RS enthalten.
Gleichung (2.16) ist eine Fouriersumme, die Information u¨ber die Gro¨ße des Kristalls
beinhaltet, da die Summation u¨ber das gesamte Volumen des Kristalls la¨uft. Wenn man
nun annimmt, dass der Kristall groß genug ist, sodass die Verbreiterung aufgrund der
endlichen Gro¨ße des Kristalls vernachla¨ssigbar ist, kann man den Fourierkoeffizienten
von I(s), der die verzerrungsbha¨ngige Verbreiterung beschreibt wie folgt angeben [19]:
As,s′ = exp(i~g(δ ~Rs − δ ~Rs′)) (2.17)
mit dem Beugungsvektor ~g. Allgemein kann man die Fourierkoeffizienten des Peak-Profils
A(L) als Produkt des Gro¨ßen- AS(L) sowie des Verzerrungs-Fourierkoeffizienten AD(L)
ausdru¨cken, wobei L die Variable der Fouriertransformierten ist [19].
2.4.2 Verzerrungsbedingte Linienverbreiterung
Nach Warren und Averbach kann man den Verzerrungs-Fourierkoeffizienten wie folgt
beschreiben [20]:
AD(L) = exp(−2pi2g2L2〈ε2g,L〉) (2.18)
mit der sogenannten mittleren quadratischen Verzerrung 〈ε2g,L〉 sowie dem Absolutbetrag
des Beugungsvektors g. Die mittlere quadratische Verzerrung gibt die ra¨umliche Mittelung
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der Verzerrung, die von der Auslenkung der Atome aus ihrer Ruhelage herru¨hrt, wieder.
Zur Beschreibung der mittleren quadratischen Verzerrung wurden mehrere Modelle fu¨r
verschiedene Ursachen der Verzerrung entwickelt. Krivoglaz und Ryaboshapka haben ein
Modell fu¨r versetzungsinduzierte Verzerrung vorgeschlagen, das eine volkommen zufa¨llige
Verteilung der Versetzungen mit hoher Dichte voraussetzt. Dieses Modell wurde spa¨ter
von Wilkens weiterentwickelt, indem er eine realistischere Versetzungsverteilung voraus-
setzte. Im Modell von Wilkens ergibt sich dann unter der Annahme unendlich langer und
paralleler Schraubenversetzungen mit einer eingeschra¨nkt zufa¨lligen Verteilung folgende
Form fu¨r die mittlere quadratische Verzerrung [21]:
〈ε2g,L〉 =
1
4pi
ρb2Cf
(
L
R∗e
)
(2.19)
mit der Versetzungsdichte ρ, dem Betrag des Burgersvektors b, dem Versetzungskon-
trastfaktor C sowie der Wilkens Funktion f, die vom Verha¨ltnis des Fourierkoeffizienten
L und des a¨ußeren Abschneideradius R∗e abha¨ngt. Der a¨ußere Abschneideradius R
∗
e gibt
an wie weitreichend das Verzerrungsfeld der Versetzungen ist. Setzt man nun die mittle-
re quadratische Verzerrung aus Gleichung (2.19) in Gleichung (2.18) ein, so erha¨lt man
folgenden Ausdruck fu¨r die Verzerrungsfourierkoeffizienten:
AD(L) = exp
[
−pi
2
b2g2CρL2f
(
L
R∗e
)]
(2.20)
2.4.3 Kontrastfaktoren
Die Sichtbarkeit von Versetzungen in einem Ro¨ntgenprofil ist davon abha¨ngig welche Ori-
entierung Burgers-, Linien-, und Beugungsvektor zueinander haben. Das bedeutet insbe-
sonders, dass die durch die Versetzungen hervorgerufene Verbreiterung von der Richtung
des Beugungsvektors abha¨ngt und somit von Reflex zu Reflex verschieden ist. Dieser
Effekt wird als Anisotropie der Peakverbreiterung bezeichnet. Daher wird der Verset-
zungskontrastfaktor C eingefu¨hrt, der den Effekt der Anisotropie der Peakverbreiterung
beru¨cksichtigt und die korrekte Bestimmung der Versetzungsdichte ermo¨glicht. Der Kon-
trastfaktor kann durch Funktionen der Miller Indizes hkl ausgedru¨ckt werden. Fu¨r Kris-
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talle mit kubischer Gittersymmetrie gilt [22]:
C = Ch00(1− qH2) (2.21)
wobei H2 bestimmt ist durch:
H2 =
h2k2 + h2l2 + k2l2
(h2 + k2 + l2)2
(2.22)
Fu¨r hexagonale Kristalle gilt [22]:
C = Chk0(1 + a1H
2
1 + a2H
2
2 ) (2.23)
mit
H21 =
[h2 + k2 + (h+ k)2]l2
[h2 + k2 + (h+ k)2 + 3/2(a/c)2l2]2
(2.24)
H22 =
l4
[h2 + k2 + (h+ k)2 + 3/2(a/c)2l2]2
(2.25)
Die Konstanten Ch00 und Chk0 werden durch die elastischen Konstanten des Kristalls
sowie durch die kristallographische Symmetrie der Versetzungen bestimmt.
2.4.4 Hexagonale Kontrastfaktoren
Aufgrund der ho¨heren Komplexita¨t der Plastizita¨t von hexagonalen Kristallen im Ver-
gleich zu kubischen Kristallen, reicht die Beschreibung des Versetzungskontrastes mittels
zweier Parameter wie im kubischen Fall, nicht aus. In hexagonalen Kristallen gibt es elf
ha¨ufig vorkommende Subgleitsysteme. Bei acht dieser Gleitsysteme sind die Versetzungen
vom Stufentyp und bei den drei Anderen vom Schraubentyp. Die acht Subgleitsysteme
bei Stufenversetzungen lassen sich anhand der drei mo¨glichen Gleitebenen in das basale,
prismatische und pyramidale Hauptgleitsystem einordnen (siehe Tabellen 2.1 und 2.2).
Die mo¨glichen Burgersvektoren in hexagonalen Kristallen werden in die drei Kategorien
〈a〉, 〈c〉 und 〈c+ a〉 gegliedert. Wobei gilt: 〈a〉 = 1/3 〈2110〉, 〈c〉 = 〈0001〉 und 〈c+ a〉 =
1/3 〈2113〉 [23].
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Tabelle 2.1: Gleitsysteme in hexagonalen Kristallen mit Stufenversetzungen
Hauptgleitsystem Subgleitsystem Burgersvektor Gleitebene Burgersvektortyp
Basal BE 〈2110〉 {0001} a
Prismatisch PrE 〈2110〉 {0110} a
PrE2 〈0001〉 {0110} c
PrE3 〈2113〉 {0110} c+a
Pyramidisch PyE 〈1210〉 {1011} a
PyE2 〈2113〉 {2112} c+a
PyE3 〈2113〉 {1121} c+a
PyE4 〈2113〉 {1011} c+a
Tabelle 2.2: Gleitsysteme in hexagonalen Kristallen mit Schraubenversetzungen
Subgleitsystem Burgersvektor Burgersvektortyp
S1 〈2110〉 a
S2 〈2113〉 c+a
S3 〈0001〉 c
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Bei der Bestimmung der mittleren quadratischen Verzerrung (siehe Gleichung 2.19)
von kubischen Kristallen kann man unter der Voraussetzung, dass die Burgersvektoren
gleichma¨ßig verteilt sind oder dass der Kristall keine Textur aufweist, die Versetzungs-
kontrastfaktoren mitteln. Da die Verzerrungsfelder der Versetzungen dem Superpositi-
onsprinzip gehorchen, kann man den Mittelwert des Kontrastfaktors fu¨r ein bestimmtes
Gleitsystem durch eine Linearkombination der einzelnen Kontrastfaktoren erhalten. Im
hexagonalen Fall muss man zusa¨tzlich zu den verschiedenen Gleitsystemen auch die un-
terschiedlichen Burgersvektoren beru¨cksichtigen. So a¨ndert sich Gleichung 2.19 zu [24]:
〈ε2L,g〉 =
1
4pi
ρ b2C f
(
L
R∗e
)
(2.26)
wobei b2C folgendermaßen definiert ist:
b2C =
N∑
i=1
fiC
(i)
b2i (2.27)
Dabei la¨uft die Summe u¨ber die aktivierten Subgleitsysteme, C
(i)
ist der mittlere Kon-
trastfaktor des i-ten Subgleitsystems und fi ist der Anteil des i-ten Subgleitsystems an
der Verbreiterung. Aus Gleichung 2.26 wird deutlich, dass der Faktor b2C ein Skalierungs-
faktor fu¨r die Versetzungsdichte ist, das bedeutet es ist notwendig diesen zu ermitteln,
um aus der Verbreiterung der Reflexe die Versetzungsdichte quantitativ bestimmen zu
ko¨nnen. Der gemittelte Kontrastfaktor Chk.l la¨sst sich als Funktion der Miller Indizes hkil
beschreiben[24]:
Chk.l = α +
[β(h2 + k2 + i2) + γl2]l2
[h2 + k2 + i2 + (3/2)(a/c)2l2]2
(2.28)
wobei α , β und γ Parameter sind die von den elastischen Konstanten c11, c12, c13, c33 und
c44, dem Verha¨ltnis der Gitterparameter c/a des untersuchten Kristalls sowie von dem
Typ der Versetzungen und dem Gleitsystem abha¨ngig sind. Sie sind aber nicht direkt von
den fu¨nf elastischen Konstanten abha¨ngig sondern von folgenden vier Verha¨ltnissen dieser:
c11/c12, c13/c12, c33/c12 und c44/c12. Der Parameter α entspricht dabei dem gemittelten
Kontrastfaktor fu¨r Reflexe fu¨r die l = 0 gilt und wird daher auch als Chk.0 bezeichnet.
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Zur besseren Verwendbarkeit fu¨r numerische Auswertemethoden wie MWP oder CMWP
kann Gleichung 2.28 auch umgeschrieben werden [24]:
Chk.l = Chk.0{1 + [a1(h2 + k2 + i2) + a2l2]l2(h2 + k2 + i2 + λ−2l2)−2} (2.29)
Die hier auftretenden Parameter a1 und a2 sind die Fitparameter, die im Programm
CMWP-fit verwendet werden. Der Parameter λ ist eine Funktion des Gitterparameter-
verha¨ltnisses c/a: λ2 = 2/3(c/a)2. Schlussendlich kann der Ausdruck for den gemittelten
Kontrastfaktor Chk.l auch in eine zur Gleichung 2.21 analogen Form gebracht werden [24]:
Chk.l = Chk.0(1 + q1x+ q2x
2) (2.30)
Die Parameter q1 und q2 sind eng mit den Parametern a1 und a2 verbunden: q1 = a1
und q2 = −a1λ−2 + a2. Die Variable x ist eine Funktion des Beugungsvektors g, des
Gitterparameters a und des Miller Indexes l:
x =
2
3
(
l
ga
)2
(2.31)
Dieser Ausdruck wird auch fu¨r die Auswertung der Burgersvektorverteilung und Ver-
setzungsdichte verwendet. Eine Einschra¨nkung fu¨r die Bestimmung der Aktivierung der
Gleitsysteme ergibt sich dadurch, dass es einerseits elf unabha¨ngige Subgleitsysteme gibt,
aber andererseits nur drei Parameter zur Beschreibung des gemessenen Kontrastfaktors
zur Verfu¨gung stehen. Daher muss man entweder durch Verwendung anderer Untersu-
chungsmethoden wie etwa Transmissionselektronenmikroskopie die Zahl der in diesem
System aktiven Gleitsysteme auf maximal drei reduzieren oder, falls in dem System mehr
als drei Subgleitsysteme aktiv sind beziehungsweise eine Bestimmung durch TEM oder
eine andere Methode nicht mo¨glich ist, eine Mittelung u¨ber die drei Burgersvektortypen
vornehmen. Die Summe in Gleichung 2.27 la¨sst sich dann in jeweils eine Summe fu¨r jeden
der drei Burgersvektortypen aufspalten [24]:
b2Chk.l
(m)
= b2〈a〉
N〈a〉∑
i=1
fiC(i) + b
2
〈c〉
N〈c〉∑
i=1
fiC(i) + b
2
〈c+a〉
N〈c+a〉∑
i=1
fiC(i) (2.32)
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Hier bezeichnen die b2i Faktoren die Quadrate der jeweiligen Burgersvektoren und Ni ist
die Anzahl der Subgleitsysteme des jeweiligen Burgersvektortyps. Unter der Annahme,
dass die Subgleitsysteme eines Burgersvektortyps mit gleichen Ha¨ufigkeiten vorkommen,
erha¨lt man aus Gleichung (2.32) schließlich folgende Relation [24]:
b2Chk.l
(m)
=
3∑
i=1
hiC
(i)
b2i (2.33)
wobei die Summe u¨ber die drei Burgersvektortypen la¨uft und hi den Anteil der Gleitsys-
teme der jeweiligen Burgersvektortypen wiedergibt. Der Index (m) zeigt an, dass es sich
um den gemessenen Kontrastfaktor handelt. Setzt man nun Gleichung (2.30) in obige
Gleichung ein, ergibt sich folgendes Gleichungssystem [24]:
q
(m)
1 = (1/P )
3∑
i=1
hiC
(i)
hk.0 b
2
i q
(i)
1 (2.34)
q
(m)
2 = (1/P )
3∑
i=1
hiC
(i)
hk.0 b
2
i q
(i)
2 (2.35)
3∑
i=1
hi = 1 (2.36)
wobei P folgendermaßen definiert ist:
P =
3∑
i=1
hiC
(i)
hk.0 b
2
i = b
2Chk.l
(m)
(2.37)
Mit den theoretisch berechneten Werten von Chk.0, q1 und q2 kann man dieses Gleichungs-
system lo¨sen und mittels Gleichung 2.26 die Versetzungsdichte bestimmen.
2.4.5 Gro¨ßenbedingte Linienverbreiterung
Fu¨r die Berechnung des Gro¨ßenfourierkoeffizienten wird davon ausgegangen, dass die
Verteilung der Gro¨ße der Kristallite im Vielkristall der logarithmischen Normalverteilung
fln gehorchen. Das heißt der Logarithmus der Kristallitgro¨ßen ist normalverteilt. Die
Gleichung fu¨r die logarithmische Normalverteilung lautet wie folgt [25]:
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fln(x) =
1√
2pi σ x
exp
[
− ln(x−m)
2σ2
]
(2.38)
wobei exp(m) und (exp(σ2) − 1) exp(2m + σ2) Median beziehungsweise Varianz dieser
Verteilung sind. In der Literatur zur Linienprofilanalyse werden jedoch m und σ ha¨ufig
als Median beziehungsweise Varianz bezeichnet und so folgt auch diese Arbeit dieser
Konvention [26]. Nimmt man weiterhin an, dass die Kristallite radialsymmetrisch sind,
ergibt sich der Gro¨ßenfourierkoeffizient zu [27]:
AS(L) =
m3 exp [9/4 (
√
2σ)2]
3
erfc
[
log(|L|/m)√
2σ
− 3
2
√
2σ
]
− m
2 exp (
√
2σ)2
2
|L| erfc
[
log(|L|/m)√
2σ
−
√
2σ
]
+
|L|3
6
erfc
[
log(|L|/m)√
2σ
] (2.39)
Die komplementa¨re Fehlerfunktion erfc(x) ist folgendermaßen definiert:
erfc (x) =
2√
pi
∫ ∞
x
exp(−t2) dt (2.40)
Aus Gleichung (2.39) kann man nun den fla¨chengewichteten Gro¨ßenparameter 〈x〉area
gewinnen [27]:
〈x〉area = −3
2
AS(0)
[dAS(L)/dL]L=0
= m exp
(
5
2
σ2
)
(2.41)
Unter denselben Annahmen wie bei Gleichung (2.39) bekommt man folgenden Ausdruck
fu¨r das Korngro¨ßen-Intensita¨tsprofil [27]:
IS(s) =
∫ ∞
0
µ
sin2(µpi s)
pi s
erfc
[
log(µ/m)√
2σ
]
dµ (2.42)
Aus dem Intensita¨tsprofil gewinnt man nun den volumsgewichteten Gro¨ßenparameter
〈x〉volume, der wie folgt definiert ist [27]:
〈x〉volume = 4
3
IS(0)∫∞
−∞ I
S(s)ds
= m exp
(
7
2
σ2
)
(2.43)
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2.5 CMWP
CMWP-fit ist ein von Gaborik Ribarik geschriebenes Programm zur Auswertung von
Ro¨ntgenprofilen, das auf der Convolutional Multiple Whole Profile fitting Methode der
Linienprofilanalyse basiert. Es baut auf dem ebenfalls von Gabor Ribarik geschriebenem
MWP-fit Programm auf [27].
Es ermo¨glicht die Untersuchung der Mikrostruktur von einphasigen oder auch mehr-
phasigen Materialien mit kubischem, hexagonalem oder orthorombischem Kristallgitter.
Fu¨r diese Kristallsysteme erlaubt es die Bestimmung der CSD-Gro¨ße beziehungsweise
der CSD-Gro¨ßenverteilung sowie der Versetzungsdichte, der Versetzungsanordnung und
des Versetzungstyps. Ausserdem kann auch die Ha¨ufigkeit von eventuell vorhandenen
Stapelfehlern beziehungsweise Zwillingsgrenzen ermittelt werden.
Das Programm fittet ein theoretisches Profil, das die gro¨ßenbedingte Verbreiterung,
die durch Versetzungen verursachte verzerrungsbedingte Verbreiterung sowie die Ver-
breiterung aufgrund von Stapelfehlern der Bragg-Reflexe beschreibt sowie ein Polynom,
welches den diffusen Untergrund beschreibt, an das gemessene Intensita¨tsprofil an (sie-
he Abschnitt 2.4). Wahlweise kann auch die gemessene instrumentelle Verbreiterung
beru¨cksichtigt werden, die zum theoretischen Profil durch Faltung dazugefu¨gt wird. Die
instrumentelle Verbreiterung ist jene Verbreiterung der Bragg-Reflexe, die nicht auf die
Mikrostruktur der Probe zuru¨ckzufu¨hren ist, sondern durch die Messapparatur verursacht
wird. Zur Ermittelung der instrumentellen Verbreiterung verwendet man das Ro¨ntgenprofil
einer Standardprobe, das keine Verbreiterung außer der instrumentellen Verbreiterung
aufweist und unter denselben Bedingungen wie die Profile der anderen Proben gemessen
wurde. Mittels dieses Referenzprofils kann das CMWP-fit Programm den Anteil der Ver-
breiterung der durch die Messapparatur hervorgerufen wurde, beim Fitten der Messdaten
beru¨cksichtigen. Die theoretische Funktion, die schlussendlich an das Profil gefittet wird
hat folgende Gestalt [26]:
Itheoretisch = BG(2θ) +
∑
hkl
IhklMAX I
hkl(2θ − 2θhkl0 ) (2.44)
BG bezeichnet das Polynom, das den Untergrund beschreibt, IhklMAX ist die Intensita¨t des
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Maximums des jeweiligen hkl Reflexes, 2θhkl0 ist die Position des Maximums des jeweiligen
hkl Reflexes und Ihkl ist das theoretische Profil des hkl Reflexes, das eine Faltung der
gemessenen instrumentellen Verbreiterung sowie der theoretischen Funktionen fu¨r die
Kristallitgro¨ße, die Verzerrung durch Versetzungen und die Stapelfehler ist [26]:
Ihkl = Ihklinstr ∗ Ihklsize ∗ Ihkldist ∗ Ihklstf (2.45)
Ihklinstr ist die Funktion, die die gemessene instrumentelle Verbreiterung beschreibt, I
hkl
size ist
die Funktion die die gro¨ßenbedingte Verbreiterung beschreibt, Ihkldist ist die Funktion, die
die versetzungsbedingte Verbreiterung beschreibt und Ihklstf ist die Funktion, die die Ver-
breiterung, die von Stapelfehlern oder Zwillingsgrenzen herru¨hrt, beschreibt. Das Modell
fu¨r die gro¨ßenabha¨ngige Verzerrung geht von einer lognormalen Verteilung der Gro¨ße der
Kristallite aus (siehe Gleichung 2.38). Als Fitparameter fungieren zwei Parameter b und
c, die Funktionen der Parameter m beziehungsweise σ der lognormalen Verteilung sind
sowie der Parameter  der die Elliptizita¨t der Kristallite beschreibt.
m = exp(b) (2.46)
σ =
c√
2
(2.47)
Das Modell fu¨r die verzerrungsabha¨ngige Verbreiterung basiert auf den Gleichungen aus
Abschnitt (2.4). Im Falle kubischer oder orthorombischer Gittersymmetrie gibt es drei
Fitparameter a, d und e, die Funktionen des Versetzungsanisotropieparameters q, der
Versetzungsdichte ρ beziehungsweise des a¨ußeren Abschneideradius Re sind, die die Ver-
setzungen im Kristall beschreiben [26].
q = a (2.48)
ρ =
2
pi(bBurgers d)2
(2.49)
Wobei bBurgers fu¨r den Betrag des Burgersvektors steht.
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Re =
exp(−1/2)
2e
(2.50)
Der a¨ußere Abschneideradius Re entspricht dem in der Gleichung fu¨r die mittlere quad-
ratische Verzerrung (2.19) vorkommenden Abschneideradius R∗e multipliziert mit dem
Faktor exp(2). Ein weiterer wichtiger Parameter zur Charakterisierung der Mikrostruktur
ist der dimensionslose Versetzungsanordnungsparameter M, der angibt ob die Versetzun-
gen zufa¨llig in den Kristalliten verteilt sind oder geordnet vorliegen. Sind die Versetzungen
in Dipolkonfiguration angeordnet fa¨llt das Verzerrungsfeld deutlich rascher ab als bei ei-
ner zufa¨lligen Verteilung der Versetzungen. Der Versetzungsanordnungsparameter ha¨ngt
daher von der Versetzungsdichte und dem a¨ußerem Abschneideradius ab:
M = Re
√
ρ (2.51)
Beim hexagonalen Kristallgitter gibt es statt einem Fitparameter a, der den Kontrast
der Versetzungen beschreibt zwei Parameter a1 und a2, die den gleichnamigen Para-
metern aus Gleichung (2.23) entsprechen. Profilverbreiterungen, die durch Stapelfehler
bedingt sind, werden durch den Stapelfehlerparameter stpr beru¨cksichtigt. Dieser gibt die
Ha¨ufigkeit in Prozent von Stapelfehlern im Kristall wieder, wobei zwischen Zwillingen,
intrinsischen sowie extrinsischen Stapelfehlern als auch Mischformen dieser unterschie-
den werden kann. Im Fall kubischer Symmetrie ist die Zwillingsha¨ufigkeit definiert als
der Anteil der Zwillingsgrenzen an den {111} Gitterebenen [26].
2.5.1 MWP
Im Unterschied zum CMWP-fit Programm wird beim MWP-fit Programm nicht das
gesamte Profil gefittet, sondern einzelne Bragg Reflexe werden gleichzeitig gefittet. Ein
Gesamtprofil muss daher in einzelne Teilprofile zerlegt werden und u¨berlappende Peaks
mu¨ssen getrennt werden. Es wird auch nicht wie beim CMWP-fit das Intensita¨tsprofil
selbst gefittet, sondern die theoretischen berechneten Gro¨ßen- sowie Verzerrungs-Fourier-
koeffizienten AS(L) beziehungsweise AD(L) werden an die Fouriertransformierten der
experimentellen Einzelprofile gefittet [27].
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2.6 Williamson-Hall Analyse
Die Williamson-Hall Analyse geho¨rt wie die Warren-Averbach Analyse zu den klassischen
Methoden der Linienprofilanalyse. Im Unterschied zu den CMWP oder MWP Auswer-
temethoden wird bei der Williamson-Hall Analyse wie auch bei der Warren-Averbach
Analyse nicht die genaue Form der Reflexe untersucht, sondern lediglich die Halbwerts-
breite oder die integrale Breite.
Bei der Williamson-Hall Analyse wird die unterschiedliche Anisotropie der Ursachen
der Verbreiterung ausgenu¨tzt. So ist fu¨r kugelfo¨rmige Kristallite die gro¨ßenbedingte Ver-
breiterung konstant fu¨r alle Beugungsreflexe wa¨hrend die Verbreiterung durch Verzer-
rung anisotrop ist. Der Teil der Verbreiterung der durch Versetzungen verursacht ist,
steigt nicht monoton mit dem Beugungswinkel an. Diese Verbreiterung ist sowohl durch
die Versetzungsdichte als auch durch den Versetzungskontrast, der die Sichtbarkeit der
versetzungsbedingten Verzerrung im Ro¨ntgenprofil bestimmt, verursacht. Auch planare
Gitterdefekte wie etwa Zwillinge ko¨nnen in der Williamson-Hall Analyse beru¨cksichtigt
werden [28].
Die Williamson-Hall Analyse beruht auf dem Williamson-Hall Plot, bei dem die Brei-
ten der Reflexe als ∆K Werte gegen die Positionen der Reflexe in der K Darstellung
aufgetragen werden. Als Breite kann man entweder die Halbwertsbreite oder die integrale
Breite verwenden. K ist folgendermaßen definiert:
K =
2 sin (θ)
λ
(2.52)
Die allgemeine Gleichung fu¨r den Williamson Hall Plot unter Verwendung der Halbwerts-
breite ist [29]:
∆K = 0, 9/D + ∆KD (2.53)
wobei ∆KD der Anteil der Verzerrung an der Linienverbreiterung ist und D ein Maß
fu¨r die CSD-Gro¨ße ist. Fu¨r den Fall, dass nicht die Halbwertsbreite sondern die integra-
le Breite zur Beschreibung der Bragg-Reflexe verwendet wird, a¨ndert sich der Ausdruck
0, 9/D zu 1/d in Gleichung 2.53. Wie D ist auch d ein Maß fu¨r die Gro¨ße der CSD. Man
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erha¨lt den Wert fu¨r die Kristallitgro¨ße aus dem Plot durch Extrapolation zum Punkt
K = 0, da bei K = 0 keine Verbreiterung durch Verzerrung auftritt. Der ∆K Wert bei
K = 0 entspricht dann 1/d bei Verwendung der integralen Breite. Man kann auch ein zu-
mindest na¨herungsweises Bild u¨ber den Anteil der verzerrungsverursachten Verbreiterung
gewinnen, indem man die Steigung des Williamson-Hall Plots betrachtet. Je sta¨rker die
Steigung, desto ho¨her die verzerrungsbedingte Verbreiterung. Die klassische Williamson
Hall Analyse la¨sst allerdings den Verzerrungskontrast unbeachtet, der die Anisotropie
der Steigung im Williamson-Hall Plot bestimmt. Im Fall, dass die Verzerrung durch Ver-
setzungen verursacht ist, verwendet man den modifizierten Williamson Hall Plot, der
den Versetzungskontrast beru¨cksichtigt. Dabei wird ∆K nicht gegen K aufgetragen son-
dern gegen K2C, wobei C der Kontrastfaktor des jeweiligen Reflexes ist. Fu¨r Materia-
lien, die dem Wilkens Modell gehorchen, ergibt sich dann eine Gerade im modifizierten
Williamson-Hall Plot. Unter Beru¨cksichtigung des Einflusses des Versetzungskontrastes
auf den Verzerrungsanteil der Linienverbreiterung ∆KD ergibt sich Gleichung 2.53 zu
[30]:
∆K = 0, 9/D + (piAb2/2)1/2ρ1/2(KC
1/2
) + (piA′b2/2)Q1/2(K2C) (2.54)
mit den Konstanten A und A’, der La¨nge des Burgersvektors b, der Versetzungsdichte ρ,
dem gemitteltem Kontrastfaktor C und dem Korrelationsterm fu¨r die Versetzungen Q.
Der Anteil der planaren Defekte an der Linienverbreiterung kann beru¨cksichtigt werden,
indem man in obiger Gleichung den Ausdruck fu¨r die Gro¨ße durch den Ausdruck fu¨r die
effektive Gro¨ße ersetzt [15].
35

3 Experimentelles
3.1 High-Pressure-Torsion-Verformung
Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der HPT-Methode
HPT (High Pressure Torsion) ist ein Verfahren zur Herstellung von sogenannten na-
nokristallinen beziehungsweise UFG (ultra fine grained) Materialien. Diese Materialien
zeichnen sich gegenu¨ber polykristallinen Materialien durch verbesserte mechanische Ei-
genschaften aus. So ist durch die kleine Kristallitgro¨ße eine hohe mechanische Festigkeit
bei gleichzeitig guter Duktilita¨t gewa¨hrleistet. Das HPT Verfahren geho¨rt zu den SPD
(Severe Plastic Deformation) Methoden, bei denen Polykristalle so stark verformt werden,
dass die Dichte von Defekten im Material, insbesondere Versetzungen, so hoch ist, dass es
zur Bildung von Kristalliten im Submikrometerbereich kommt. Diese hohe Defektdichte
wird durch die starke Verformung als auch durch den hohen hydrostatischen Druck, denen
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das Probenmaterial ausgesetzt ist, erreicht. Eine weitere Eigenschaft dieser Methoden ist,
dass die Probengeometrie vor und nach der Verformung weitestgehend gleich ist [31].
Die HPT-Maschine (siehe Abbildung 3.1) besteht aus zwei gegenu¨berliegenden Stem-
peln, von denen einer fixiert ist und der andere rotiert werden kann. In den beiden Stem-
peln ist eine zylinderfo¨rmige Vertiefung eingebracht, in die die Probe eingelegt wird. Die
Vertiefungen sind so tief, dass die Probe fast vollsta¨ndig von den Stempeln umgeben ist.
Ein kleiner Spalt zwischen den Stempeln ist notwendig, um das Aneinanderreiben der
Stempel wa¨hrend der Rotation zu verhindern. Diese Geometrie sorgt dafu¨r, dass die Pro-
be wa¨hrend der plastischen Verformung einem hydrostatischen Druck ausgesetzt werden
kann. Nach dem Einsetzen der Probe baut man den gewu¨nschten Druck zwischen den
Stempeln auf, der im Allgemeinen im Bereich einiger GPa liegt. Schließlich startet man
die Rotation des einen beweglichen Stempels, um die Probe scherzuverformen. Der hohe
hydrostatische Druck sorgt dafu¨r, dass die Haftreibung zwischen Proben- und Stempelo-
berfla¨che so groß ist, dass die Oberfla¨chen der Probe die Stempelbewegungen mitmachen
und es so zu einer Scherverformung der Probe kommt. Die Scherverformung γtor einer
Probe ergibt sich aus folgender Gleichung:
γtor =
2pinr
t
(3.1)
mit der Zahl der Umdrehungen n, dem Abstand zum Zentrum der Probe r normal zur
Rotationsachse und der Dicke der Probe t. Das bedeutet, dass die Scherverformung linear
mit dem Radius der Probe zunimmt.
Ein weiterer Effekt des hydrostatischen Drucks ist das durch die erho¨hte Migrati-
onsenthalpie der Leerstellen verminderte Diffusionsvermo¨gen in der Probe, welches die
Annihilation der wa¨hrend der Verformung entstehenden Defekte vermindert [32]. Dies
ermo¨glicht die Speicherung von mehr Versetzungen und dadurch die Entstehung von
zusa¨tzlichen Kleinwinkelkorngrenzen [33]. Die effektive Migrationsenthalpie δHeff der
Leerstellen in einem Material unter hydrostatischem Druck p ergibt sich zu:
δHeff = δH + pΩ (3.2)
wobei Ω das Atomvolumen ist. Das Diffusionsvermo¨gen D der Leerstellen in einem Festko¨rper
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ist dann:
D = D0 exp
(−δHeff
kT
)
(3.3)
mit dem Diffusionskoeffizienten D0, der Boltzmannkonstante k und der Temperatur T.
Daher kann kann man den Effekt des Druckentlastens durch das Erwa¨rmen der Probe
simulieren, sofern man die Probe noch unter Druck einku¨hlt.
3.2 Proben
Die Diplomarbeit war der Untersuchung der Mikrostruktur von HPT verformten Silber-,
Kupfer- und Nickelproben, sowie von gesintertem Ruthenium gewidmet. Die Silberproben
wurden mit der HPT-Maschine des Erich Schmid Instituts in Leoben bei verschiedenen
Dru¨cken und Umdrehungszahlen bei Raumtemperatur verformt und nach der Druckent-
lastung in flu¨ssigem Stickstoff geku¨hlt. Die Kupfer und Nickelproben wurden ebenfalls mit
dieser HPT-Maschine verformt und bereits vor dem Entlasten des Drucks mit flu¨ssigem
Stickstoff geku¨hlt, um die Zusta¨nde vor und nach dem Druckabfall vergleichen zu ko¨nnen.
Die Rutheniumproben wurden bei verschiedenen Temperaturen sowohl mittels konven-
tioneller Sinterung als auch mit Spark-Plasma Sinterung hergestellt.
Kupfer und Nickel
Fu¨r die Kupferproben wurde OFHC (oxygen-free high thermal conductivity) Kupfer von
99,99% Reinheit verwendet. Die Nickelproben haben eine Reinheit von 99,998%. Die
Proben wurden bei einem Druck von 4 GPa mit 1/4 beziehungsweise mit 2 Umdrehungen
verformt. Der Durchmesser der Proben ist 6 mm, wobei die Proben in einem Abstand von
2 mm vom Zentrum gemessen wurden. Die Probendicke betra¨gt 0,5 mm. Daraus ergibt
sich aus Gleichung 3.1 eine Scherverformung γtor am Messpunkt von 8 fu¨r die mit einer
Viertel Umdrehung verformten Proben und eine Scherverformung γtor am Messpunkt von
50 fu¨r die mit 2 Umdrehungen verformten Proben. Tabelle 3.1 listet die Kupferproben
auf und Tabelle 3.2 listet die Nickelproben auf.
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Tabelle 3.1: Auflistung der Kupferproben
Druck (GPa) Umdrehungen
Cu1 4 2
Cu2 4 0,25
Cu3 4 2
Tabelle 3.2: Auflistung der Nickelproben
Druck (GPa) Umdrehungen
Ni1 4 2
Ni2 4 2
Ni3 4 0,25
Ni4 4 0,25
Silber
Die Silberproben wurden von einer Silberstange mit einer Reinheit von 99,97% und einem
Durchmesser von 6 mm geschnitten. Die Proben wurden bei Dru¨cken von zwei, vier
beziehungsweise acht GPa verformt, wobei zu jedem Druck jeweils eine Probe mit einer
Viertel, einer sowie zwei Umdrehungen verformt wurde. Tabelle 3.3 listet die Silberproben
auf.
Die Ro¨ntgenmessungen wurden im Abstand von 2 mm vom Zentrum durchgefu¨hrt.
Daraus ergeben sich mit den Probendicken von 0,5 mm, 0,54 mm und 0,63 mm fu¨r die
mit 2 GPa, 4 GPa und 8 GPa verformten Proben die in Tabelle 3.3 angegebenen Scherver-
formungen γtor. Die Ursache fu¨r die Zunahme der Probendicke mit dem hydrostatischen
Druck liegt darin, dass bei ho¨herem Druck weniger Probenmaterial aus dem Zwischen-
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raum zwischen den Stempeln herausfließen kann und somit mehr Material zwischen den
Stempeln verbleibt. Aus Gleichung 3.1 folgt, dass bei niedrigerem Druck die Scherverfor-
mung ho¨her ist als bei ho¨herem Druck, sofern die anderen Parameter konstant gehalten
werden.
Tabelle 3.3: Auflistung der Silberproben
Druck (GPa) Umdrehungen Scherverformung
Ag 2 025 2 0,25 6
Ag 2 1 2 1 25
Ag 2 2 2 2 50
Ag 4 025 4 0,25 6
Ag 4 1 4 1 23
Ag 4 2 4 2 47
Ag 8 025 8 0,25 5
Ag 8 1 8 1 20
Ag 8 2 8 2 40
Ruthenium
Ruthenium ist ein seltenes, spro¨des U¨bergangsmetall aus der Platingruppe. In kleinen
Mengen wird Ruthenium in verschiedenen Legierungen zur Erho¨hung der Ha¨rte einge-
setzt. Ha¨ufige Anwendung findet es als Katalysator und in der Elektronikindustrie. Die
Rutheniumproben wurden mittels konventioneller Sinterung bei 1200 ◦C beziehungsweise
1400 ◦C hergestellt und mittels der spark-plasma Methode bei 1200 ◦C, 1400 ◦C sowie
1600 ◦C gesintert. Tabelle 3.4 listet die Rutheniumproben auf. Die Spark-Plasma Sinte-
rungsmethode basiert auf der konventionellen Hot-Press Methode, mit dem Unterschied,
dass zusa¨tzlich eine gepulste Spannung an den Graphitblock, in dem sich das Proben-
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material befindet, angelegt wird. Die Methode basiert daher auf drei Mechanismen: dem
einachsigen Druck, der auf das Probenmaterial ausgeu¨bt wird, der angelegten gepulsten
Gleichspannung sowie der Erwa¨rmung durch den elektrischen Widerstand des Graphit-
blocks und der Probe. Diese Methode ermo¨glicht das Sintern bei niedrigeren Temperatu-
ren und ku¨rzeren Zeiten im Vergleich zu herko¨mmlichen Sinterungsmethoden [34].
Tabelle 3.4: Auflistung der Rutheniumproben, die mit Hot-Pressing(HP) oder Spark-
Plasma-Sintern(SPS) hergestellt wurden
Sinterungsmethode Temperatur
Ru 1200 HP 1200◦C
Ru 1200 sps SPS 1200◦C
Ru 1400 HP 1400◦C
Ru 1400 sps SPS 1400◦C
Ru 1600 sps SPS 1600◦C
3.3 Ro¨ntgenstreuexperimente
Abbildung 3.2: SAXS-Beamline [35] [36]
Die Messungen wurden an der SAXS Beamline des Instituts fu¨r Biophysik und Nano-
systemsforschung der o¨sterreichischen Akademie der Wissenschaften am Sincrotrone Elett-
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ra bei Triest durchgefu¨hrt. Bei dieser Beamline steht monochromatische Ro¨ntgenstrahlung
mit Photonenenergien von 5,4 keV, 8 keV und 16 keV zur Verfu¨gung. Abbildung 3.2 zeigt
den Aufbau der SAXS Beamline.
Die von den Elektronen an einem Wiggler emittierte Ro¨ntgenstrahlung wird in der ers-
ten Monochromatorkammer aufgespalten. Ein Teil der Strahlung wird zu einer anderen
Beamline gelenkt, wa¨hrend der Rest auf den Monochromator der SAXS Beamline trifft.
Der Monochromator besteht aus vier Kammern in denen drei Paare von Siliziumeinkris-
tallen benutzt werden, um eine der drei diskreten Photonenenergien auszuwa¨hlen. Von
dort la¨uft nun einer der monochromatischen Strahlen in die zweite optische Hutch. Hier
wird der Strahl mittels eines Spiegelsystems fokussiert und schlussendlich in die experi-
mentelle Hutch gelenkt, wo er auf die Probe trifft. Die Steuerung der Beamline erfolgt
im Kontrollraum ausserhalb der experimentellen Hutch mittels einer LabVIEW Routine.
Die Experimente wurden bei einer Energie von 8 keV beziehungsweise einer Wellenla¨nge
von 0,155 nm, was in etwa Kupfer Kα1 Strahlung entspricht, durchgefu¨hrt [37] [38].
Als Detektoren wurden ein Viertelkreisdetektor vom Typ INEL CPS 590 sowie vier
BRAUN PSD-50 Detektoren verwendet. Beide Detektortypen sind Proportionalza¨hler.
Proportionalza¨hler bestehen aus einem du¨nnen Draht oder wie im Fall des INEL Detek-
tors aus einer klingenfo¨rmigen Platte. Der Draht beziehungsweise die Platte sind von in-
ertem Gas umgeben. Hochenergetische Photonen, die auf den Detektor treffen, ionisieren
die Gasatome im Detektor. Die dadurch frei werdenden Elektronen werden zu dem positiv
geladenen Draht beziehungsweise zu der positiv geladenen Platte hin beschleunigt. In der
Na¨he des Drahtes beziehungsweise der Platte ist das elektrische Feld so hoch, dass es zu
Stoßionisation und somit zu einer Elektronenlawine kommt. Das auf die Anode auftreffen-
de Signal wird dann durch einen Versta¨rker erho¨ht. Diese Detektoren ermo¨glichen durch
die Analyse der Signalsta¨rke auch die Messung der Energie der auftreffenden Photonen
und somit auch die Auswahl eines Photonenenergieintervalls. So ko¨nnen etwa inelastisch
gestreute Photonen aus dem Ro¨ntgenprofil entfernt werden [39]. Die BRAUN Detektoren
wurden mittels einer Metallschiene am INEL Detektor befestigt, sodass mit allen 5 De-
tektoren gleichzeitig gemessen werden konnte (Abbildung 3.3). Die Detektoren wurden
in einem Abstand von etwa 50 cm zur Probe oberhalb der Vakuumkammer montiert. Die
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Abbildung 3.3: Detektoren
Geometrie der Detektoraufha¨ngung wurde so gewa¨hlt, da der unbeschnittene Strahl in
horizontaler Richtung breit ist, wa¨hrend er in vertikaler Richtung stark fokussiert ist. Das
bedeutet, dass die Winkelauflo¨sung in horizontaler Richtung deutlich schlechter ist als in
vertikaler Richtung. Der INEL Detektor ermo¨glicht die Aufnahme eines Profils u¨ber einen
2θ Winkelbereich von 90 Grad, wobei im Bereich von ca. 35◦ bis 125◦ gemessen wurde.
Die BRAUN Detektoren erlauben bei diesem Abstand zur Probe die Aufnahme von vier
Einzelprofilen u¨ber einen 2θ Winkelbereich von jeweils etwa fu¨nf Grad, was die Detektion
einzelner Bragg-Reflexe mit ho¨herer Auflo¨sung als mit dem INEL Detektor ermo¨glichte.
Sowohl bei den Kupfer- als auch bei den Nickelproben wurden die 111, 220, 331 und 400
Reflexe mit den BRAUN Detektoren gemessen.
Zur Kontrolle und Einstellung der Probentemperatur wurde ein Heiztisch vom Typ
LINKAM TMS90 verwendet, der mit einem Regler manuell gesteuert wurde. Um zu ver-
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Abbildung 3.4: Anschluss der Vakuumkammer
hindern, dass es zur Bildung von Eiskristallen an der Probenoberfla¨che kommt, wurde
eine Vakuumkammer verwendet, in die der Heiztisch eingebracht werden kann. Die Un-
terdru¨ckung der Eisbildung ist wichtig, da Eiskristalle im fu¨r die Messung relevanten
Beugungswinkelbereich viele Bragg Reflexe haben, die das Profil der Probe u¨berlagern
wu¨rden.
Zur Evakuuierung der Vakuumkammer wurde eine Diffusionspumpe verwendet. Um
die Kupfer- und Nickelproben in die Vakuumkammer einschleusen zu ko¨nnen ohne sie
zu erwa¨rmen, wurden zwei Styroporbeha¨lter gebaut, die mit flu¨ssigem Stickstoff gefu¨llt
werden ko¨nnen. In einem der Stickstoffba¨der wurde die Probe auf eine Messingplatte
montiert (siehe Abbildung 3.5a). Im zweiten Stickstoffbad wurde dann die Messingplatte
samt der Probe auf den Heiztisch gesteckt (siehe Abbildung 3.5b). Dieses Stickstoffbad
konnte mit dem Heiztisch und einem Flansch in die Vakuumkammer eingebracht werden,
wo der Heiztisch an eine Kryopumpe angeschlossen wurde (siehe Abbildung 3.4). Nach
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(a) Erstes Stickstoffbad (b) Zweites Stickstoffbad
Abbildung 3.5: Stickstoffba¨der
dem Entfernen des Styroporbeha¨lters wurde die Vakuumkammer verschlossen und eva-
kuuiert. Der erreichte Druck von etwa 10−3 mbar reichte aus, um die Feuchtigkeit in der
Vakuumkammer soweit zu senken, dass es zu keiner Eisbildung kam.
Die Kupfer- und Nickelproben wurden zuerst im belasteten Zustand bei etwa 110 K
gemessen, anschließend auf Raumtemperatur erwa¨rmt und nach fu¨nf Minuten wieder auf
110 K abgeku¨hlt und neuerlich gemessen, wobei sowohl der INEL Detektor als auch die
BRAUN Detektoren verwendet wurden. Die Silber- und Rutheniumproben wurden bei
gleicher experimenteller Anordnung bei Raumtemperatur ausschließlich mit dem INEL
Detektor gemessen.
Zur Steuerung der BRAUN Detektoren und der Auslesung der Messdaten wurde die
Phoenix Software von Photron-X in der Version 1.4.23 verwendet. Die mit dem INEL De-
tektor gemessenen Daten wurden mit dem Softwarepaket Symphonix ausgelesen. Sympho-
nix erlaubt unter anderem auch die Auswertung von Ro¨ntgenprofilen, wurde im Rahmen
der Diplomarbeit aber nur fu¨r das Auslesen der Messdaten verwendet.
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3.4 Auswertung
Zur Auswertung der Profile wurden drei Methoden der Linienprofilanalyse verwendet.
Sa¨mtliche Messungen wurden mit dem Programm CMWP-fit [26] ausgewertet. Zusa¨tzlich
wurden jeweils zwei Kupfer- und Nickelproben mit dem MWP-fit Programm [27] ausge-
wertet sowie einer modifizierten Williamson Hall Analyse unterzogen.
Zur Kalibrierung der Messdaten wurde eine Standardprobe, die mo¨glichst viele Bragg
Reflexe im fu¨r die Messungen relevanten 2θ Bereich haben sollte, gemessen. Dazu wurde
in Resin eingebettetes Lanthanhexaborid (LaB6) Pulver verwendet. Die Positionen der
Bragg-Reflexe im gemessenen Profil der LaB6 Probe wurden mit den aus der Bragg
Gleichung (2.3) zu erwartenden Positionen verglichen. Damit konnten der Winkelbereich
des Profils sowie etwaige Verzerrungen der Profile aufgrund der nicht vollsta¨ndig genauen
Positionierung des Detektors bestimmt werden. Nach der Kalibrierung des Winkelbereichs
der Messungen wurden die Profile gefiltert, um die numerische Analyse der Messungen
zu erleichtern.
3.4.1 CMWP
Das CMWP Programm beno¨tigt das Profil in Form einer zweispaltigen Tabelle, wobei in
der ersten Spalte der Beugungswinkel in 2θ Form und in der zweiten Spalte die Intensita¨t
zu stehen hat. Das heißt, das gesamte Profil muss in einer Datei zusammengefasst sein,
wobei aber das Profil nicht zusammenha¨ngend sein muss und auch einzelne Bragg-Reflexe
ausgelassen werden ko¨nnen. Das bedeutet, dass die mit dem INEL Detektor aufgenom-
menen Profile nach der Kalibrierung bereits in der richtigen Form vorliegen, wa¨hrend die
mit den BRAUN Detektoren aufgenommenen Profile, die ja als jeweils vier Einzelprofi-
le vorliegen, erst zusammengefu¨gt werden mu¨ssen. Weiters beno¨tigt das Programm eine
Datei, die die Positionen und Intensita¨ten der Maxima der zu fittenden Bragg-Reflexe
beinhaltet. Zur Ermittelung der Positionen und Intensita¨tsmaxima der Bragg Reflexe so-
wie der weiteren Aufbereitung der Messdaten wurde das Programm Fityk verwendet [40].
Mit diesem Programm wurde zuerst der Untergrund entfernt, welcher in der Auswertung
nicht beru¨cksichtigt wurde. Anschließend wurden die Profile bezu¨glich ihrer Basislinien
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normiert. Daraufhin wurden die Profile mit Pseudo-Voigt Funktionen fu¨r die Bragg Re-
flexe und einer konstanten Funktion fu¨r den Untergrund gefittet, um die Positionen und
die Maximalintensita¨ten der Bragg-Reflexe zu bestimmen (Abbildung 3.6). Die Pseudo-
Voigt Funktion (Gleichung 3.5) ist eine Na¨herung der Voigt-Funktion (Gleichung 3.4), die
wiederum eine Faltung einer Gauß-Funktion (Gleichung 3.6) mit einer Lorentz-Funktion
(Gleichung 3.7) ist. Bei der Pseudo-Voigt Funktion wird die Faltung durch eine Linear-
kombination ersetzt.
Abbildung 3.6: Fit des Profils der Probe Cu1 im entlasteten Zustand
V (x) = (G ∗ L)(x) (3.4)
Vp(x) = nL(x) + (1− n)G(x) (3.5)
wobei der Parameter n zwischen 0 und 1 variiert.
G(x) =
1
σ
√
2pi
exp
(−x2
2σ2
)
(3.6)
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wobei σ die Halbwertsbreite der Gauss Funktion ist.
L(x) =
γ
pi(x2 + γ2)
(3.7)
mit der halben Halbwertsbreite γ der Lorentzfunktion.
Weiters beno¨tigt das CMWP-fit Programm die Konstanten Ch00 (siehe Gleichung 2.21)
im kubischen Fall beziehungsweise Chk0 (siehe Gleichung 2.23) im hexagonalen Fall, um
den Versetzungskontrastfaktor und somit auch die Versetzungsdichte sowie die Verset-
zungsanordnung bestimmen zu ko¨nnen. Die Bestimmung dieser Konstanten erfolgte mit-
tels des Programms Anizc [41], das u¨ber http://metal.elte.hu/anizc/ aufrufbar ist.
Im Fall kubischer Gittersymmetrie erlaubt dieses Programm aus den elastischen Konstan-
ten C11, C12 und C44 und den Miller Indizes des Beugungsvektors den Versetzungskon-
trastfaktor Chkl fu¨r verschiedene Gleitsysteme und Burgersvektoren zu berechnen. Fu¨r
den Fall, dass die Miller Indizes des Beugungsvektor von der Gestalt h 6= 0, k = 0 und
l = 0 sind, ergibt sich dann die von uns beno¨tigte Gro¨ße Ch00. Im Fall hexagonaler Sym-
metrie beno¨tigt man die elastischen Konstanten C11, C12, C13, C33 und C44, die Miller
Indizes des Beugungsvektors sowie das Verha¨ltnis c/a der beiden Gitterkonstanten, um
den Versetzungskontrastfaktor fu¨r die verschiedenen Subgleitsysteme zu ermitteln. Ana-
log zum kubischen Fall ergibt sich dann, wenn die Miller Indizes des Beugungsvektors
h 6= 0, k 6= 0 und l = 0 erfu¨llen, die gewu¨nschte Gro¨ße Chk0.
Außerdem verlangt das CMWP-fit Programm den beziehungsweise die Gitterparameter
der untersuchten Probe, die La¨nge des Burgersvektors b, als auch die Wellenla¨nge λ
des Ro¨ntgenstrahls. Die La¨nge des Burgersvektors der dichtest gepackten Richtung in
kubischen Kristallen ergibt sich aus einfachen geometrischen U¨berlegungen. Fu¨r kubisch
fla¨chenzentrierte Kristalle gilt folgende Relation:
b =
a√
2
(3.8)
Fu¨r kubisch raumzentrierte Kristalle gilt:
b =
√
3a
4
(3.9)
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Wobei a jeweils der Gitterparameter des untersuchten Materials ist. Im Fall hexagonaler
Kristalle ist die Situation wesentlich komplizierter, da u¨blicherweise mehr als ein Sub-
gleitsystem aktiv ist. Hier erfolgt nach der Auswertung durch das CMWP-fit Programm
eine Analyse der Kontrastparameter a1 und a2, aus der hervorgeht welche Gleitsysteme in
welchem Ausmaß aktiv sind. Erst danach kann man die Werte fu¨r die Versetzungsdichte
bestimmen (siehe Kapitel 3.4.4)
Das CMWP-fit Programm selbst ist auf zwei Wegen zuga¨nglich. Es steht einerseits
als WWW-Frontend zur Verfu¨gung, kann aber auch, wie hier verwendet, lokal auf einem
Linux basiertem Rechner installiert werden. Bei der lokal installierten Version kann man
zwischen einem Java-Frontend, welches aber nicht den vollen Leistungsumfang bietet, und
einem Kommandozeilen-Modus wa¨hlen. Im Rahmen der Diplomarbeit wurde vorwiegend
das Java Frontend verwendet, da die Einschra¨nkungen gegenu¨ber des Kommandozeilen-
modus fu¨r die in dieser Arbeit untersuchten Profile nicht relevant waren.
Abbildung 3.7: Java Frontend des CMWP-fit Programms
Im Java-Frontend (siehe Abbildung 3.7) waren nun die Werte fu¨r die oben angefu¨hrten
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Abbildung 3.8: Fitkurve des Profils der bei 1200 ◦C mit der Spark-Plasma Methode ge-
sinterten Rutheniumprobe
Gro¨ßen einzutragen. Weiters sind die Startwerte fu¨r die Fitparameter einzugeben, wobei
auch die Mo¨glichkeit besteht einzelne Fitparameter konstant zu halten. Danach galt es
noch Einstellungen fu¨r den Fitprozess selbst vorzunehmen. So ist unter anderem die
Zahl der Interpolationspunkte, die maximale Zahl der Iterationen oder die Gewichtung
einzustellen (siehe Kapitel 2.5). Ein wichtiger Punkt ist auch die Ho¨he des Untergrunds
zu definieren. Dies erfolgt durch ein im CMWP-fit vorhandenes Unterprogramm, in dem
man drei oder mehr Punkte, die auf dem Untergrund liegen, vorgibt. Das Programm legt
dann ein Polynom durch diese Punkte, welches schließlich den Untergrund im Fitprozess
beschreibt (siehe Gleichung 2.44).
Es empfiehlt sich vor der eigentlichen Auswertung noch eine Vorauswertung zu machen,
bei der die 2θ Positionen sowie die Maxima der Bragg-Reflexe mitgefittet werden. Sind Po-
sitionen und Maximalintensita¨ten exakt bestimmt, fittet man nur noch die Fitparameter.
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Da es ha¨ufig der Fall ist, dass neben dem globalem Minimum des Residuums auch lokale
Minima existieren, ist es erforderlich mehrere Fitdurchla¨ufe bei verschiedenen Startwerten
der Fitparameter durchzufu¨hren, um sicherzustellen das globale Minimum des Residuums
zu erreichen. Zu diesem Zweck wurde ein von Michael Kerber geschriebenes Bash-Skript
namens multi eval [42] verwendet, dass es erlaubt mehrere Werte fu¨r die Fitparameter
vorzugeben, die dann in allen mo¨glichen Permutationen als Startwerte fu¨r die Fitpara-
meter verwendet wurden. So wurden bei jeder dieser Serienauswertungen einige hundert
einzelne Fitdurchla¨ufe ausgefu¨hrt. Zur Auswertung dieser Serie von Ergebnissen wurde
ein weiteres Bash-Skript von Michael Kerber namens make series results [42] verwen-
det, welches die Werte der physikalischen Gro¨ßen aus den Lo¨sungsdateien des Programms
herausliest und gesammelt in eine Tabelle einfu¨gt. Es zeigt sich, dass die Auswertungs-
ergebnisse mit den geringsten Residuuen u¨blicherweise gut miteinander u¨bereinstimmen
und daher ein eindeutiges globales Minimum des Fits vorliegt. Diese Ergebnisse, die im
Bereich des Minimums des Residuums lagen, wurden gemittelt und auf ihre Streuung
hin untersucht. Vereinzelte Ausreisser die mathematisch im Bereich der kleinen Residu-
en liegen, aber physikalisch gesehen unrealistisch sind, wurden bei der Mittelung nicht
beru¨cksichtigt.
3.4.2 MWP
Im Unterschied zum CMWP-fit ist es beim MWP-fit Programm notwendig das Profil so
zu teilen, dass in jedem Abschnitt nur ein Bragg-Reflex vorhanden ist. Weiters ist das
Profil nicht in der 2θ Form sondern in ∆K Form anzugeben. Wobei gilt:
∆K =
2 sin(θ)− 2 sin(θ0)
λ
(3.10)
mit der Wellenla¨nge λ des einfallenden Ro¨ntgenstrahls und dem Beugungswinkel des Ma-
ximums des betreffenden Bragg-Reflexes θ0. Ausserdem mu¨ssen die Einzelprofile bezu¨glich
des Maximums des jeweiligen Reflexes auf eins normiert werden. Im Fall der mit den
BRAUN Detektoren aufgenommen Messungen lagen die Profile bereits als Einzelprofile
vor, wa¨hrend die mit dem INEL Detektor aufgenommenen Profile geschnitten werden
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Abbildung 3.9: MWP-Fit des belasteten Zustands einer stark verformten Nickelprobe
mussten. Die Einzelprofile wurden einer a¨hnlichen Behandlung unterzogen, wie es bei der
CMWP-fit Auswertung der Fall war. Hierzu wurden die Profile zuerst gefiltert und danach
in das Fityk Programm geladen. Dort wurde der Untergrund unter den Peaks entfernt
und anschliessend das Profil bezu¨glich des Maximums auf eins normiert. Die Identifizie-
rung der Reflexe erfolgt im Unterschied zum CMWP-fit nicht u¨ber den Beugungswinkel
sondern u¨ber die Miller Indizes des jeweiligen Reflexes. Eine exakte Bestimmung der
Beugungswinkel durch Fitten analytischer Funktionen, wie es im Fall des CMWP-fits
durchgefu¨hrt wurde, war daher nicht notwendig. A¨hnlich wie bei der Auswertung mit
CMWP-fit wurden mehrere Durchla¨ufe mit unterschiedlichen Anfangswerten gemacht,
um sicherzustellen, dass das globale Minimum des Residuums gefunden wurde. Ebenso
wurde in Analogie zur CMWP Auswertung eine Mittelung der Ergebnisse vorgenommen.
In Abbildung 3.9 ist ein Fit eines mit den BRAUN Detektoren aufgenommenen Profils
einer Kupferprobe zu sehen.
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3.4.3 Williamson-Hall Analyse
Abbildung 3.10: Williamson-Hall Plot des mit dem INEL Detektor aufgenommenen Pro-
fils des entlasteten Zustands der schwa¨cher verformten Kupferprobe
Fu¨r die Williamson Hall Analyse der mit den BRAUN Detektoren aufgenommenen
Profile standen vier Bragg Reflexe zur Verfu¨gung (111, 220, 311 und 400), wa¨hrend fu¨r
die mit dem INEL Detektor aufgenommenen Profile sechs Reflexe zur Verfu¨gung standen
(111, 200, 220, 311, 222, 400). Dadurch ergab sich insbesonders bei den BRAUN Profilen
aber in etwas geringerem Ausmaß auch bei den INEL Profilen das Problem, dass der Fit
des Williamson-Hall Plots sehr stark vom 400 Reflex abha¨ngig ist (siehe Abbildung 3.10).
Das heißt Schwankungen im Wert der integralen Breite beim 400 Reflex beeinflussen den
Wert fu¨r den Gro¨ßenparameter stark. Der 400 Reflex ist der Reflex mit der deutlich
schwa¨chsten Intensita¨t und ist daher auch am schwersten bezu¨glich der integralen Breite
genau auszuwerten.
Zur Durchfu¨hrung der modifizierten Williamson Hall Analyse, war es zuna¨chst no¨tig
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die integrale Breite der Bragg-Reflexe zu bestimmen. Die integrale Breite eines Reflexes
ist definiert als das Verha¨ltnis der Fla¨che unter dem Peak zum Maximum des Peaks.
Zur Bestimmung der Kontrastfaktoren der einzelnen Reflexe wurde wie im Fall der CM-
WP und der MWP Auswertung das Programm ANIZC verwendet, wobei das aus der
CMWP Auswertung bestimmte Verha¨ltnis von Stufen- und Schraubenversetzungen ver-
wendet wurde. Die Werte fu¨r die integrale Breite, den Betrag des Beugungsvektors und
die Kontrastfaktoren wurden in eine Openoffice Tabelle eingetragen und dort, wie in Ab-
schnitt 2.6 erla¨utert, geplottet. Der Wert fu¨r den Gro¨ßenparameter d wurde dann aus
einer linearen Regression des Plots ermittelt.
3.4.4 Kontrastfaktoren der hexagonalen Proben
Wie in Abschnitt 2.4.4 ausgefu¨hrt, ist es bei hexagonalen Materialien notwendig, die
Kontrastfaktoren einer genaueren Analyse zu unterziehen, um verla¨ßliche Werte fu¨r die
Versetzungsdichte zu erhalten. Es lagen keine Informationen bezu¨glich des Verhaltens
der Gleitsystem in den untersuchten Proben vor. Daher war es nicht mo¨glich die Akti-
vierung von zumindest acht Subgleitsystemen auszuschliessen und es war deshalb no¨tig
eine Mittelung der Gleitsysteme bezu¨glich der Burgersvektortypen vorzunehmen. Da kei-
ne Information u¨ber die Aktivierung der Gleitsysteme vor der Auswertung vorlag, waren
die Werte, die fu¨r den Kontrastparameter Chk.0 und den gemittelten Betrag des Bur-
gersvektors im CMWP-fit Programm verwendet wurden, beliebig. Somit war auch die
Versetzungsdichte ρ, die ja laut Gleichung 2.26 bei fester mittlerer quadratischer Verzer-
rung 〈ε2L,g〉 indirekt proportional zu dem Faktor b2C ist, nicht genau bestimmt. Ebenso ist
natu¨rlich der Versetzungsanordnungsparameter M, der wie in Gleichung 2.51 beschrieben,
eine Funktion der Versetzungsdichte ist, unbestimmt.
Um die tatsa¨chlichen Werte der Versetzungsdichte und des Versetzungsarrangement-
parameters zu erhalten, ist es einerseits erforderlich die Burgersvektorpopulation aus den
durch die Auswertung der Profile erhaltenen Fitparametern zu ermitteln und anderer-
seits die theoretisch berechneten Kontrastfaktoren zu bestimmen. Fu¨r einige wichtige
hexagonale Materialien sind in der Literatur die Werte fu¨r die Parameter Chk.0, q1 und q2
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angefu¨hrt [24]. Unglu¨cklicherweise ist das fu¨r Ruthenium aber nicht der Fall, daher war
es notwendig eine Methode zur Berechnung dieser Parameter aus dem in Abschnitt 2.4.4
beschriebenem Modell zu entwickeln.
Das Programm ANIZC [41] erlaubt wie im Fall fu¨r kubische Kristalle auch fu¨r hexago-
nale Materialien die Bestimmung des Chk.l Kontrastfaktors fu¨r die elf in den Tabellen 2.1
und 2.2 angefu¨hrten Gleitsysteme fu¨r beliebige (einstellige) Werte fu¨r h, k und l. Die zur
Bestimmung der Kontrastfaktoren no¨tigen elastischen Konstanten wurden aus [43] ent-
nommen, wa¨hrend die Werte fu¨r die Gitterparameter aus [44] stammen. Aus Gleichung
2.30 la¨ßt sich ein Gleichungssystem erarbeiten, das es erlaubt die Parameter q1 und q2 aus
den Chk.l Kontrastparametern zu bestimmen. Man berechnet mittels ANIZC drei Chk.l
Kontrastparameter mit unterschiedlichen Werten fu¨r den Index l wobei die Indizes h und
k konstant gehalten werden. Es liegt nahe bei der Bestimmung eines Chk.l Kontrastpa-
rameters l = 0 zu setzen um den Chk.0 Parameter direkt zu erhalten. Es ergeben sich
somit unter dieser Voraussetzung aus Gleichung 2.30 durch algebraische Umformungen
zwei Gleichungen fu¨r q1 und q2:
q1 =
Chk.l′
Chk.0 x′
− 1
x′
− q2 x′ (3.11)
q2 =
(
Chk.l′′
Chk.0 x′′
− 1
x′′
− Chk.l′
Chk.0 x′
+
1
x′
)
1
x′′ − x′ (3.12)
Hier sind Chk.l′ und Chk.l′′ die mittels ANIZC berechneten Kontrastparameter fu¨r zwei
Werte l’ und l” des Miller Indexes l, x’ beziehungsweise x” ergeben sich aus der Definition
von x in Gleichung 2.31 fu¨r l = l’ beziehungsweise l = l”. Somit kann man die Werte fu¨r die
Parameter Chk.0, q1 und q2 fu¨r neun der elf Gleitsysteme bestimmen. Beim S3 Gleitsystem
tritt das Problem auf, dass der Chk.0 Wert sowohl fu¨r Ruthenium als auch fu¨r viele andere
Materialien (siehe Tabelle 2 in [24]) kleiner als 10−4 ist und das Programm ANIZC die
Kontrastparameter auf nur vier Nachkommastellen genau ausgibt. Da allerdings die Chk.l
Werte fu¨r l 6= 0 in derselben Gro¨ßenordnung wie bei den anderen Gleitsystemen liegen
wa¨re es prinzipiell mo¨glich, mittels einer kleinen Aba¨nderung der obigen Methode, die
Werte fu¨r Chk.0, q1 und q2 auch fu¨r das S3 Gleitsystem zu bestimmen, indem man Chk.0
56
nicht direkt bestimmt sondern einen dritten Chk.l Parameter mit l 6= 0 mittels ANIZC
berechnet und aus diesem Chk.0 berechnet. Es zeigt sich aber, dass diese Berechnung auf-
grund der Tatsache, dass die Chk.l Werte von ANIZC nur mit vier Nachkommastellen
ausgegeben werden, zu ungenau ist. Es ist vorteilhafter die Werte fu¨r Chk.0, q1 und q2 fu¨r
das Gleitsystem S3 aus der Tabelle 2 aus [24] fu¨r Yttrium zu u¨bernehmen. Das Gitter-
konstantenverha¨ltnis c/a von Yttrium von 1,57 [45] ist jenem von Ruthenium von 1,58
sehr a¨hnlich. Die elastischen Konstanten von Yttrium sind zwar um eine Gro¨ßenordnung
geringer als jene von Ruthenium, aber die vier fu¨r das Berechnen der Kontrastfaktoren
no¨tigen Verha¨ltnisse c11/c12, c13/c12, c33/c12 und c44/c12 stimmen ebenfalls recht gut mit
jenen von Ruthenium u¨berein. Fu¨r das PrE Gleitsystem wurden ebenfalls die Werte fu¨r
Yttrium aus [24] u¨bernommen, da ANIZC bei diesem Gleitsystem sowohl bei Ruthenium
als auch bei anderen Materialien unrealistische Werte liefert, was nach Kontakt mit den
Verantwortlichen des Programms an einem Softwareproblem liegen ko¨nnte, welches bis
zum Abschluss der Diplomarbeit aber nicht behoben war.
Zur Analyse der Burgersvektorpopulation wurde das von Gabor Ribarik geschriebe-
ne Programm HexBurgers verwendet. Dieses Programm berechnet alle kombinatorisch
mo¨glichen Permutationen von aktiven Gleitsystemen, die zu dem mit CMWP-fit be-
stimmten Wert von b2Chk.l
(m)
fu¨hren ko¨nnen (siehe Gleichung 2.32). Dazu beno¨tigt das
Programm fu¨r jeden Burgersvektortypen eine Tabelle mit den Werten fu¨r Chk.0, q1 und
q2 fu¨r alle Gleitsysteme jenes Typs. Tabelle 3.5 zeigt die fu¨r die Auswertung der Ruthe-
niumproben verwendeten Werte. Mit den beiden Gitterparametern sowie mit wahlweise
den beiden Fitparametern a
(m)
1 und a
(m)
2 oder den Parametern q
(m)
1 und q
(m)
2 berechnet
das Programm alle mo¨glichen Aufteilungen der aktiven Gleitebenen (siehe Gleichungen
2.34, 2.35 und 2.36). Die so ermittelten Ha¨ufigkeitsverteilungen der Gleitsysteme eines
Burgersvektortyps wurden gemittelt, um einen typischen Wert zu erhalten. Aus diesem
Wert ließ sich nun aus Gleichung 2.32 der gemessene b2Chk.l
(m)
Wert bestimmen. Mit
diesem Wert konnte schließlich die tatsa¨chliche Versetzungsdichte mittels Gleichung 2.26
berechnet werden.
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Tabelle 3.5: Parameter der Kontrastfaktoren fu¨r Ruthenium
Burgersvektortyp Gleitsytem Chk.0 q1 q2
〈a〉 BE 0, 21 −0, 06 −0, 17
PrE 0, 34 −2, 62 1, 72
PyE 0, 30 −0, 92 0, 21
S1 0, 12 1, 26 −1, 11
〈c〉 PrE2 0, 04 5, 34 1, 43
S3 −5× 10−5 −1, 2× 105 7, 4× 104
〈c+ a〉 PrE3 0, 08 3, 44 −1, 20
PyE2 0, 09 1, 64 0, 33
PyE3 0, 08 2, 93 −0, 73
PyE4 0, 08 2, 03 0, 01
S2 0, 11 0, 34 0, 07
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4 Ergebnisse und Diskussion
4.1 Entlastexperimente an HPT-Kupfer und HPT-Nickel
Abbildung 4.1: Vergleich der Profilbreiten von Nickel vor und nach dem Entlasten
Bei den Entlastungsexperimenten zeigt sich, dass die Verbreiterung der Profile bei den
unter Last stehenden Proben wie erwartet sta¨rker ausgepra¨gt ist als bei den entlasteten
Proben (siehe Abbildungen 4.1 und 4.2). Das deutet daraufhin, dass entweder die Verset-
zungsdichte beim Entlasten abnimmt oder die CSD-Gro¨ße zunimmt. Bei der Auswertung
der mit dem INEL-Detektor aufgenommenen und mit dem CMWP-Programm ausgewer-
teten Profile zeigt sich, dass sich vor allem die Versetzungsdichte sowie die Anordnung
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Abbildung 4.2: Vergleich der Profilbreiten von Kupfer vor und nach dem Entlasten
und der Typ der Versetzungen beim Entlastvorgang a¨ndern, wa¨hrend die A¨nderung der
CSD-Gro¨ße weniger stark ist. Im Vergleich der Auswertungen erkennt man, dass es deut-
liche Unterschiede zwischen den Messungen mit den BRAUN Detektoren und dem INEL
Detektor, als auch zwischen den Auswertemethoden selbst gibt. So sind etwa bei den
Nickelproben die mit den BRAUN Detektoren und der MWP Auswertemethode ermit-
telten Werte fu¨r die Versetzungsdichte deutlich ho¨her als die mittels der CMWP Methode
bestimmten Werte, wa¨hrend es sich bei den Kupferproben genau umgekehrt verha¨lt.
4.1.1 Die mikrostrukturelle A¨nderung von HPT-Nickel und
HPT-Kupfer durch Entlasten des hydrostatischen Drucks
Die qualitativ hochwertigsten Ergebnisse der mikrostrukturellen Charakterisierung stellt
erwartungsgema¨ß die Auswertung der mit dem INEL-Detektor gemessenen Profile mit
der CMWP-Methode dar. Die Gru¨nde dafu¨r liegen in der Anzahl der gemessenen Refle-
xe und der Aufnahme eines durchgehenden Spektrums. Letzteres begu¨nstigt sowohl die
Hintergrundbearbeitung entscheidend und vermindert Probleme von einzelnen Peaks mit
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”
abgeschnittenen“ Flanken.
Nickel
Die Auswertung der Nickelproben ergibt deutlich, dass die CSD-Gro¨ße vom Entlastungs-
vorgang nur wenig beeinflusst wird. Die in Tabelle 4.1 aufgelisteten Werte zeigen eine
nur minimale Zunahme der CSD-Gro¨ße nach dem Entlasten. Das aus dem Rahmen fal-
lende Ergebnis der Auswertung des belasteten Zustands der Ni3 Probe la¨sst sich durch
die mangelnde Qualita¨t des Ro¨ntgenprofils erkla¨ren. Der Einschleusvorgang ist bei dieser
Probe nicht optimal verlaufen, sodass die Bildung von Eiskristallen an der Oberfla¨che der
Probe die Messung und somit auch die Auswertung deutlich beeintra¨chtigten.
Tabelle 4.1: Ergebnisse der CMWP Auswertungen der Nickelproben. Die Messungen im
entlasteten Zustand sind mit dem Index u bezeichnet.
γtor m (nm) σ 〈x〉area (nm) ρ (1015 m−2) M q
Ni1-RT 50 75 0, 33 99 (6) 5, 0 (6) 0, 7 (1) 1, 9 (1)
Ni1-160u 50 81 0, 26 96 (3) 4, 9 (6) 0, 7 (1) 2, 2 (1)
Ni2-140 50 74 0, 24 85 (5) 8, 6 (5) 1, 4 (1) 1, 8 (1)
Ni2-160u 50 77 0, 21 86 (4) 5, 6 (6) 0, 9 (1) 2, 2 (1)
Ni3-140 8 14 0, 69 46 (7) 8, 1 (10) 1, 8 (2) 2, 7 (1)
Ni3-170u 8 88 0, 22 99 (9) 4, 4 (11) 0, 9 (1) 2, 2 (1)
Ni4-20 8 75 0, 19 82 (3) 4, 6 (3) 1, 1 (1) 1, 7 (1)
Ni4-20u 8 75 0, 25 88 (3) 5, 1 (4) 1, 2 (1) 1, 7 (1)
Anders verha¨lt es sich bei der Versetzungsdichte. Die Versetzungsdichte im belasteten
Zustand ist bei den untersuchten Proben deutlich ho¨her als nach der Entlastung, wobei die
Abha¨ngigkeit von der Verformung (γtor ' 6 und γtor ' 50) eine vergleichsweise wesentlich
kleinere Auswirkung auf diese Gro¨ße hat. Der tendentielle Anstieg des Versetzungsaniso-
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tropieparameters q la¨ßt auf die Erho¨hung des relativen Anteils von Schraubenversetzun-
gen schließen, was gemeinsam mit der Abnahme der Versetzungsdichte auf eine deutliche
absolute Verringerung von Stufenversetzungen hinweist. Das bedeutet Annihilation von
Stufenversetzungen durch Prozesse [46], die durch die Entlastung des hydrostatischen
Drucks ermo¨glicht werden. Im Konkreten steigt die Migrationsenthalpie der Leerstellen
bei tieferer Temperatur beziehungsweise ho¨herem hydrostatischen Druck [46]. Die daraus
resultierende verminderte Beweglichkeit der Leerstellen, verhindert das Klettern von Stu-
fenversetzungen und verursacht die hohen Defektdichten im belasteten Zustand. Als wei-
terer mikrostruktureller Parameter deutet der Versetzungsanordnungsparameter M auf
eine A¨nderung der Versetzungsstruktur nach dem Entlasten hin. Der bei den Messun-
gen im entlasteten Zustand ermittelte kleinere Wert fu¨r M bedeutet sta¨rkere gegenseitige
Abschirmung der Verzerrungsfelder der Versetzungen, das heißt die Versetzungen gehen
nach dem Entlasten in eine spannungsa¨rmere Anordnung u¨ber.
Ein weiterer Aspekt zeigt sich bei der Untersuchung der Proben Ni1 und Ni4. Der
Einschleusvorgang ist bei der Probe Ni1 (wie im Fall der Probe Ni3) nicht optimal ver-
laufen, sodass die Probenoberfla¨che mit einer Eisschicht bedeckt war. Die Auswertung des
Ro¨ntgenprofils des belasteten Zustands ermo¨glicht deshalb auch keine schlu¨ssigen Ergeb-
nisse. Allerdings zeigt der Vergleich der Profile gleich nach dem Erwa¨rmen der Probe auf
Raumtemperatur (Ni1-RT) und nach neuerlichem Ku¨hlen auf −160 ◦C (Ni1-160u) keine
wesentliche A¨nderung. Die beiden Zusta¨nde weisen keinen entsprechenden Unterschied
in der Mikrostruktur auf (siehe Tabelle 4.1). Sowohl die Versetzungsdichte als auch die
Versetzungsanordnung sind beinahe ident.
Bei der Messung der Ni4 Probe kam es zu einer Fehlfunktion der Kryopumpe, so
dass die Probe nach dem Einschleusen in die Vakuumkammer auf −20 ◦C aufgewa¨rmt
wurde. Nach dem Aufwa¨rmen auf Raumtemperatur wurde die Probe wieder auf −20 ◦C
geku¨hlt. Auch bei dieser Probe zeigt sich, dass kein Unterschied in der Mikrostruktur
der beiden Zusta¨nde zu sehen ist (siehe Tabelle 4.1). Daraus kann man schließen, dass
die Effekte des Entlasten des hydrostatischen Druckes auf die Mikrostruktur bereits bei
Temperaturen von unter −20◦C stattfinden. Das wu¨rde einem hydrostatischen Druck von
0,75 GPa entsprechen. Dieser Druck ist klein im Vergleich zum hydrostatischen Druck
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von 4 GPa wa¨hrend der Verformung und hat somit keinen relevanten Einfluß auf die
Migrationsenthalpie der Leerstellen.
Kupfer
Tabelle 4.2: Ergebnisse der CMWP Auswertungen der Kupferproben. Die Messungen im
entlasteten Zustand sind mit dem Index u bezeichnet.
γtor m (nm) σ 〈x〉area (nm) ρ (1015 m−2) M q
Cu1-120 50 65 0, 52 126 (16) 8, 3 (4) 1, 1 (1) 1, 6 (1)
Cu1-160u 50 85 0, 37 119 (14) 5, 1 (7) 1, 0 (1) 1, 4 (1)
Cu2-150 8 39 0, 79 186 (15) 7, 6 (10) 1, 1 (2) 1, 1 (1)
Cu2-140u 8 95 0, 32 123 (13) 6, 0 (5) 1, 0 (1) 0, 9 (1)
Cu3-140 50 75 0, 36 105 (6) 8, 3 (2) 1, 0 (1) 1, 5 (1)
Cu3-140u 50 84 0, 30 106 (4) 5, 5 (2) 0, 8 (2) 1, 6 (1)
Die Untersuchungen der Kupferproben lassen a¨hnliche Ergebnisse wie bei den Nickel-
proben erwarten. Auch hier wirkt sich die Entlastung sta¨rker auf die Versetzungsdichte
und Versetzngsanordnung als auf die CSD-Gro¨ße aus. Bei den sta¨rker verformten Proben
a¨ndert sich der CSD-Gro¨ßenparameter 〈x〉area beim Entlasten kaum, wa¨hrend bei der
weniger stark verformten Probe eine Abnahme von 〈x〉area beim Entlasten zu beobachten
ist. Bei allen drei Proben ist die Varianz σ der CSD-Gro¨ßenverteilung nach dem Entlasten
deutlich kleiner, wa¨hrend der Median m nach dem Entlasten gro¨ßer wird. Das bedeutet,
dass die CSD-Gro¨ßen vor dem Entlasten breiter verteilt sind und nach dem Entlasten
eine gleichma¨ßigere Gro¨ßenverteilung zu finden ist. Der große Wert der Varianz σ vor
dem Entlasten fu¨hrt dazu, dass obwohl der Median der CSD-Gro¨ßenverteilung nach dem
Entlasten wie erwartet etwas gro¨ßer ist, der Gro¨ßenparameter 〈x〉area nach dem Entlasten
nicht gro¨ßer wird.
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Die Versetzungsdichte nimmt wie bei den Nickelproben nach dem Entlasten ab. Das
sta¨rker verformte Material weist im belasteten Zustand eine ho¨here Versetzungsdichte auf
als das weniger stark verformte Kupfer und auch der Unterschied zum entlasteten Zu-
stand ist gro¨ßer. Der Versetzungsanordnungsparameter M zeigt das gleiche Verhalten wie
bei den Nickelproben. Im belasteten Zustand ist M ho¨her als nach Entlastung. Das deutet
daraufhin, dass es wie im Fall der Nickelproben zu einer A¨nderung der Versetzungsanord-
nung durch das Entlasten kommt und die Versetzungen in einem spannungsa¨rmeren Zu-
stand sind als unter Belastung. Der Wert des Versetzungsanisotropieparameters q ist bei
allen Messungen verha¨ltnisma¨ßig gering und deutet tendentiell auf einen generellen hohen
Anteil von Stufenversetzungen hin. Bei Entlastung ermo¨glicht die nicht-konservative Be-
wegung der Versetzungen durch Klettern wieder deren Annihilation, was zuvor durch die
hohe Migrationsenthalpie der Leerstellen unter hohem Druck beziehungsweise bei tiefer
Temperatur behindert wird [46]. Der relative Anteil der Versetzungstypen a¨ndert sich
damit nicht. Im Vergleich der sta¨rker verformten Proben Cu1 und Cu3 mit der schwa¨cher
verformten Probe Cu2, sieht man, dass die Versetzungsdichte der sta¨rker verformten
Proben im belasteten Zustand ho¨her ist als die der weniger stark verformten Probe,
wa¨hrend nach dem Entlasten die Versetzungsdichte der aller Proben a¨hnliche Werte auf-
weisen (siehe Tabelle 4.2). Die Ursache fu¨r den sta¨rkeren Abfall der Versetzungsdichte
im sta¨rker verformten Material nach Entlasten des hydrostatischen Drucks liegt an der
ho¨heren totalen gespeicherten Energie der Versetzungsanordnung aufgrund der ho¨heren
Defektdichten.
4.1.2 Mikrostruktur und Festigkeitsa¨nderung
Der Einfluß des hydrostatischen Druckes auf Mikrostruktur und der damit verbundenen
Festigkeit wurde in einigen Arbeiten sowohl untersucht und diskutiert [47, 48, 49, 33, 50],
als auch durch Verformungsmodelle beschrieben [32, 51]. Die hier beschriebenen und
diskutierten mikrostrukturellen A¨nderungen durch das Entlasten des hydrostatischen
Druck nach HPT-Verformung mu¨ssen sich also auch auf die Festigkeit auswirken. In
einer ku¨rzlich erschienenen Arbeit wurden die Auswirkungen auf die Festigkeit von Ni-
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ckel und Kupfer experimentell nachgewiesen [52]. Sowohl Nickel als auch Kupfer zeigen
einen deutlichen Festigkeitsverlust nach dem Entlasten des hydrostatischen Druckes als
Folge der statischen Erholung/Rekristallisation der Mikrostruktur. Das unterstreicht die
Bedeutung der in dieser Arbeit durchgefu¨hrten Experimente und der daraus folgenden
Ergebnisse und Schlußfolgerungen.
4.1.3 Vergleich der Auswertemethoden
Nickel
Tabelle 4.3: Vergleich der Versetzungsdichten (in 1015 m−2) von Nickel fu¨r verschiedene
Auswertemethoden. Die Messungen im entlasteten Zustand sind mit dem
Index u bezeichnet.
Inel CMWP Braun CMWP Braun MWP
Ni2-140 8, 6 (5) 8, 0 (6) 14, 5 (11)
Ni2-160u 5, 6 (6) 8, 5 (7) 28, 7 (12)
Ni3-140 8, 1 (10) 7, 2 (8) 3, 4 (9)
Ni3-170u 4, 4 (11) 5, 6 (7) 31, 6 (14)
Bei der Auswertung der mit den BRAUN Detektoren aufgenommenen Profile zeigt
sich, dass die mit dem MWP-fit Programm ermittelten CSD-Gro¨ßen gut mit den mit
dem CMWP-fit Programm ermittelten CSD-Gro¨ßen u¨bereinstimmen, wobei die MWP
Werte etwas kleiner als die CMWP Werte sind. Bei der Bestimmung der Versetzungs-
dichte widersprechen einander die Werte der beiden Auswertemethoden und auch den
Ergebnissen der Auswertung der mit dem INEL Detektor aufgenommenen Profile. Das
Problem liegt hier wohl darin, dass aufgrund des relativ großen Abstands der Detekto-
ren zur Probe von 50 cm der 2θ Winkelbereich eines BRAUN Detektors nur etwa 5◦
betra¨gt. Die Bragg Reflexe sind allerdings relativ breit, sodass die Flanken der Reflexe
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Tabelle 4.4: Vergleich des CSD-Gro¨ßenparameters 〈x〉area (in nm) von Nickel fu¨r ver-
schiedene Auswertemethoden. Die Messungen im entlasteten Zustand sind
mit dem Index u bezeichnet.
Inel CMWP Braun CMWP Inel W-H Braun W-H Braun MWP
Ni2-140 85(5) 55(5) 63 31 37(6)
Ni2-160u 86(4) 83(7) 89 47 59(8)
Ni3-140 46(7) 54(6) 93 55 38(6)
Ni3-170u 99(9) 93(8) 88 64 82(7)
nicht vollsta¨ndig aufgezeichnet wurden. Gerade die Bestimmung der Versetzungsdich-
te und der Versetzungsstruktur ist sehr sensitiv bezu¨glich der Flanken der Reflexe [53].
Durch die Koppelung der Fitparameter im MWP-fit sowie CMWP-fit schla¨gt sich die un-
genaue Bestimmung der versetzungsspezifischen Fitparameter auch auf die Bestimmung
der gro¨ßenspezifischen Parameter durch. Somit ist auch die Bestimmung der CSD-Gro¨ße
beeintra¨chtigt.
Bei der Williamson Hall Analyse zeigt sich, dass die mit den BRAUN Detektoren er-
mittelten integralen Breiten eine kleinere CSD-Gro¨ße im Vergleich zu den anderen Aus-
wertemethoden liefern. Das Problem der Abha¨ngigkeit vom 400 Reflex ist wie bereits in
Kapitel 3.4.3 erla¨utert bei den BRAUN Profilen am sta¨rksten ausgepra¨gt und es ist daher
zu erwarten, dass diese Auswertemethode unzuverla¨ssige Ergebnisse liefert.
Kupfer
Beim Vergleich der Ergebnisse der anderen Untersuchungsmethoden zeigt sich ein a¨hnliches
Bild wie bei den Nickelproben. Die mit dem MWP-fit und dem CMWP-fit Programmen
durchgefu¨hrten Auswertungen der BRAUN Profile liefern a¨hnliche Werte fu¨r die CSD-
Gro¨ßen wobei die aus der CMWP-fit Auswertung stammenden Werte etwas gro¨ßer sind.
Bei der Ermittelung der Versetzungsdichte aus den BRAUN Profilen ergibt sich die sel-
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be Problematik wie im Fall der Nickelproben. Die Flanken der Reflexe wurden nicht
vollsta¨ndig aufgezeichnet, weshalb die Bestimmung der Versetzungsdichte und in weite-
rer Folge auch die der CSD-Gro¨ße beeintra¨chtigt sind. Die Ergebnisse der Williamson Hall
Analyse zeigen bei beiden Detektoren ein a¨hnliches Bild, wobei die Gro¨ßenparameter bei
den INEL Profilen gro¨ßer als bei den BRAUN Profilen sind.
Tabelle 4.5: Vergleich der Versetzungsdichten (in 1015 m−2) von Kupfer fu¨r verschiedene
Auswertemethoden. Die Messungen im entlasteten Zustand sind mit dem
Index u bezeichnet.
Inel CMWP Braun CMWP Braun MWP
Cu1-120 8,3 (4) 17,5 (10) 8,0 (6)
Cu1-160u 5,1 (7) 27,8 (12) 4,4 (6)
Cu2-150 7,6 (10) 13,4 (9) 3,4 (5)
Cu2-140u 6,0 (5) 13,0 (10) 3,1 (5)
Tabelle 4.6: Vergleich der CSD-Gro¨ßen (in nm) von Kupfer fu¨r verschiedene Auswerte-
methoden. Die Messungen im entlasteten Zustand sind mit dem Index u
bezeichnet.
Inel CMWP Braun CMWP Inel W-H Braun W-H Braun MWP
Cu1-120 126 (16) 64 (10) 94 60 66 (11)
Cu1-160u 119 (14) 81 (12) 105 63 92 (11)
Cu2-150 186 (15) 74 (9) 104 44 106 (11)
Cu2-140u 123 (13) 79 (8) 136 48 100 (9)
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Schlussfolgerungen aus den Vergleichen der Auswertemethoden
Die zentralste Erkenntnis des Vergleichs der Auswertemethoden ist, dass die mit dem IN-
EL Detektor aufgenommenen und anschließend mit der CMWP Methode ausgewerteten
Profile die verla¨ßlichsten Ergebnisse liefern. Der Vorteil des INEL Detektors liegt in der
Aufnahme eines zusammenha¨ngenden Profils mit allen Reflexen in einem Winkelbereich
von 90◦. Dadurch ist sicher gestellt, dass die Reflexe vollsta¨ndig aufgezeichnet werden
und das Niveau des Untergrunds gut bestimmt werden kann. Ein weiterer Punkt ist, dass
bei einem zusammenha¨ngenden Profil unerwu¨nschte Nebeneffekte leichter zu erkennen
sind. So sind die sto¨renden Bragg-Reflexe der Eiskristalle im belasteten Zustand der Pro-
ben Ni1 und Ni3 in den INEL Profilen deutlich besser zu erkennen als in den BRAUN
Profilen. Ausserdem liegen die INEL Profile bereits in der fu¨r die CMWP Auswerteme-
thode beno¨tigten Form vor. Das bedeutet, es ist nicht notwendig die Profile wie im Fall
der BRAUN Profile zusammenzufu¨gen. Die gro¨ßere Zahl der Reflexe im INEL Profil ist
ebenfalls von Vorteil bei der Auswertung. Gerade die Bestimmung der Versetzungsdich-
te und anderer Gro¨ßen, deren Einfluss auf die Linienverbreiterung vom Beugungswinkel
abha¨ngig ist, wird durch die Auswertung mo¨glichst vieler Reflexe verbessert. Selbst die
Einbeziehung eigentlich redundanter Reflexe, wie etwa des 111 oder 222 Reflexes im Fall
von kubisch fla¨chenzentrierten Materialien, in die Auswertung, fu¨hren zu verla¨sslicheren
Ergebnissen.
Beim Vergleich der Auswertungen der BRAUN Profile hat sich herausgestellt, dass
die CMWP Auswertung nicht unbedingt zu besseren Ergebnissen fu¨hrt. Das Format der
BRAUN Profile ist na¨her an den Anforderungen des MWP Programms als des CMWP
Programms. Fu¨r die MWP Auswertung ist nur die Normierung und die Umwandlung des
Profils in ∆K Form erforderlich. Fu¨r die CMWP Auswertung ist es ausserdem notwendig
die Einzelprofile zusammenzufu¨gen, was aufgrund des nicht genau bekannten Untergrunds
problematisch ist und somit eine Fehlerquelle darstellt. Die realistischeren Ergebnisse der
MWP Auswertung der Kupferproben im Vergleich zu den Nickelproben liegen wohl an der
beim Kupfer weniger stark ausgepra¨gten Linienverbreiterung. Dadurch ist ein gro¨ßerer
Anteil der Flanken der Reflexe von den BRAUN Detektoren aufgezeichnet worden als im
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Fall der Nickelproben.
4.2 Silber
Tabelle 4.7: CSD-Gro¨ße der Silberproben
γtor m (nm) sigma 〈x〉area (nm)
Ag 2 025 6 12 0, 67 38 (1)
Ag 2 1 25 12 0, 68 37 (1)
Ag 2 2 50 11 0, 69 37 (1)
Ag 4 025 6 13 0, 67 40 (2)
Ag 4 1 23 10 0, 71 36 (1)
Ag 4 2 47 11 0, 70 38 (1)
Ag 8 025 5 14 0, 67 42 (1)
Ag 8 1 20 10 0, 71 34 (1)
Ag 8 2 40 11 0, 71 40 (2)
Der ermittelte CSD-Gro¨ßenparameter 〈x〉area liegt bei allen untersuchten Silberproben
bei etwa 40 nm (siehe Tabelle 4.7 und Abbildung 4.3). Wa¨hrend bei den mit zwei GPa
verformten Proben die CSD-Gro¨ße nach einer Verformung von γtor = 6 auch bei ho¨heren
Verformungen gleich bleibt, ist bei den unter vier beziehungsweise acht GPa verformten
Proben die CSD-Gro¨ße nach der mittleren Verformung von γtor = 23 beziehungsweise
γtor = 20 kleiner als nach der schwachen Verformung von γtor = 6 beziehungsweise γtor = 5
und steigt dann bei der sta¨rkeren Verformung von γtor = 47 beziehungsweise γtor = 40
wieder an. Dieser Unterschied in den CSD-Gro¨ßen ist bei den unter acht GPa verformten
Proben sta¨rker ausgepra¨gt (siehe Abbildung 4.3).
Die Versetzungsdichte ist bei allen Proben im Bereich von 4,5 bis 7 ×1015 m−2 (sie-
he Tabelle 4.8). Die Abha¨ngigkeit der Versetzungsdichte vom Verformungsgrad zeigt ein
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Abbildung 4.3: CSD-Gro¨ßenparameter 〈x〉area der untersuchten Silberproben
a¨hnliches Verhalten wie die CSD-Gro¨ße. Die Versetzungsdichte ist bei allen drei Proben
nach der mittleren Verformung gro¨ßer als nach der schwachen Verformung und sinkt nach
starker Verformung sogar unter den Wert der schwachen Verformung (siehe Abbildung
4.4). Auch im Fall der Versetzungsdichte ist die Abha¨ngigkeit von der Verformung bei
ho¨heren Dru¨cken sta¨rker ausgepra¨gt als bei niedrigeren Dru¨cken. Der Versetzungsaniso-
tropieparameter q liegt bei allen untersuchten Proben bei einem Wert von etwa zwei,
was auf einen ausgeglichenen Anteil von Schrauben- und Stufenversetzungen hindeutet
(siehe Tabelle 4.8). Der Wert fu¨r nur Stufenversetzungen liegt bei 1,7 wa¨hrend der Wert
fu¨r nur Schraubenversetzungen bei 2,4 liegt. Der Versetzungsanordnungsparameters M
liegt bei allen Proben zwischen 0,9 und 1,1. Das bedeutet, dass das Verzerrungsfeld der
Versetzungen weder besonders kurz- noch besonders langreichweitig ist, d.h. es kommt
nicht zur Bildung von Versetzungsdipolen oder von versta¨rkten Versetzungsaufstauungen.
Der Zwillingsha¨ufigkeitsparameter stpr ist abha¨ngig vom hydrostatischen Druck wa¨hrend
der Verformung und liegt bei allen Proben im Bereich von 0,3 bis 0,7 % (siehe Tabel-
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Tabelle 4.8: Versetzungsdichte, Versetzungsanordnung, Versetzungsanisotropieparameter
und Zwillingsdichte der Silberproben
γtor ρ (10
15 m−2) M q stpr
Ag 2 025 6 6, 5 (2) 0, 9 (1) 2, 0 (1) 0, 3 (1)
Ag 2 1 25 6, 7 (3) 0, 9 (1) 2, 2 (1) 0, 5 (1)
Ag 2 2 50 6, 0 (3) 0, 9 (1) 2, 2 (1) 0, 7 (1)
Ag 4 025 6 4, 7 (1) 1, 1 (1) 2, 0 (1) 0, 6 (1)
Ag 4 1 23 5, 5 (1) 1, 0 (1) 1, 9 (1) 0, 6 (1)
Ag 4 2 47 4, 5 (2) 1, 1 (1) 2, 0 (1) 0, 6 (1)
Ag 8 025 5 5, 5 (2) 1, 0 (1) 2, 0 (1) 0, 4 (1)
Ag 8 1 20 6, 9 (3) 0, 9 (1) 2, 1 (1) 0, 5 (1)
Ag 8 2 40 5, 0 (1) 1, 1 (1) 2, 0 (1) 0, 5 (1)
le 4.8. Bei zwei GPa steigt die Zwillingsha¨ufigkeit mit der Verformung an, wa¨hrend bei
vier beziehungsweise acht GPa die Zwillingsha¨ufigkeit weitestgehend unabha¨ngig von der
Verformung ist.
Diese Entwicklung der Versetzungsdichte weist auf Erholungs- beziehungsweise Rekris-
tallisationseffekte der Mikrostruktur wa¨hrend oder nach der HPT-Verformung hin. Wie
die Entlastungsexperimente an Nickel und Kupfer gezeigt haben, hat die Entlastung des
hydrostatischen Druckes durch die Vera¨nderung der Defektbeweglichkeit eine erhebliche
Auswirkung auf die Mikrostruktur. Das passiert natu¨rlich auch nach der HPT-Verformung
(und Entlastung) bei Silber, wobei dieses einen deutlich niedrigeren Schmelzpunkt be-
sitzt als Kupfer oder Nickel. Das bedeutet, dass die homologe Verformungstemperatur
ho¨her ist (Ag-0.24 Tm, Cu-0.22 Tm, Ni- 0.17 Tm). Nun ist es wahrscheinlich, dass durch
die hohen inneren Spannungen aufgrund der hohen erzeugten Defektdichte diese stati-
sche Erholung/Rekristallisation wie ein Lawineneffekt nach der Entlastung fu¨r die am
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Abbildung 4.4: Versetzungsdichte der untersuchten Silberproben
ho¨chsten verformten Silberproben noch weiter aktiviert wird. Dieser Effekt wirkt dann
relativ sta¨rker/la¨nger fu¨r ho¨heren hydrostatischen Druck (ho¨here Anfangsdefektdichte
aufgrund geringerer Beweglichkeit der Defekte). Diese Schlußfolgerungen werden durch
die Entwicklung der CSD-Gro¨ße, als strukturelle Gro¨ße (Subkorn) untermauert. A¨hnliches
Verhalten konnten auch Gubicza et al. bei Silber beobachten, das mittels equal channel
angular pressing (ECAP) verformt wurde [54]. In dieser Arbeit wurde 99,99% reines Silber
in ein, vier, acht und sechzehn Durchga¨ngen mit Route BC verformt, wobei die Probe nach
jedem Durchgang um 90 ◦ entlang der longitudinalen Achse gedreht wird. Die dort mit
Linienprofilanalyse ermittelte Versetzungsdichte war bei acht Durchga¨ngen maximal und
nahm bei ho¨heren Verformungen wieder ab. Die Abha¨ngigkeit der Zwillingsha¨ufigkeit bei
Verformung unter 2 GPa von der Umdrehungszahl entspricht ebenfalls den in der Arbeit
von Gubicza festgestellten Abha¨ngigkeit von der Zahl der ECAP-Durchga¨nge. Die HPT
Verformung bei 2 GPa ist am besten vergleichbar mit der ECAP Verformung, bei der ein
hydrostatischer Druck von etwa 1 GPa im Verformungskanal herrscht, wenn kein
”
back-
pressure“ angewandt wird. Dass diese Erholungs-/Rekristallisationseffekte dort schon bei
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wesentlich geringeren Verformungen (8 ECAP-Durchga¨nge entsprechen γtor ' 14) auf-
treten, ist leicht durch die ho¨here Reinheit des Materials erkla¨rbar. Die plastische Ver-
formung von kubisch fla¨chenzentrierten Metallen mit niedrigen Stapelfehlerenergien wird
auch im Modell von Mu¨llner und Solenthaler beschrieben [55]. Laut diesem Modell er-
folgt die Verformung solcher Materialien in vier Stufen. Bei niedrigen Dehnungen wird die
Verformung durch mobile Versetzungen verursarcht, wobei die Dichte der mobilen Ver-
setzungen ansteigt. In weiterer Folge kommt es durch lokale Spannungskonzentrationen
an Gleithindernissen zur Bildung von Zwillingen, sodass die Verformung durch Zwillinge
und Versetzungen passiert und die Dichte von sowohl Zwillingen als auch Versetzungen
ansteigt. In der dritten Stufe geht die Versetzungsdichte zuru¨ck, da die ho¨here Zwillings-
dichte die Aktivita¨t der Versetzungsquellen behindert. In der vierten Stufe geht schließlich
auch die Zwillingsdichte zuru¨ck, da durch die verminderte Dichte der mobilen Versetzun-
gen auch die Bildung von Zwillingen zuru¨ckgeht. Damit wird eine Art
”
steady-state“
der Mikrostruktur erreicht. Diese Stufen entsprechen nicht den klassischen Verformungs-
stufen von ein- und polykristallinen Materialien, sind aber im absoluten Ausmaß der
Verformung im gleichen Bereich. Nach HPT-Verformung, auch bei der am geringsten der
hier verformten Proben (γtor ' 6), wird die letzte Stufe erreicht.
4.3 Ruthenium
Die mikrostrukturelle Untersuchung von konventionell und spark-plasma gesintertem Ru-
thenium in dieser Arbeit erga¨nzt eine vorhergehende Untersuchung der inneren Spannun-
gen von diesem Material [56]. Die Untersuchung dieser Proben ist, wie schon in Kapitel
3.4.4 erla¨utert, aufgrund der niedrigeren Gittersymmetrie im Vergleich zu den kubisch
raumzentrierten Materialien aufwendiger und komplexer. Durch die Vielzahl an mo¨glichen
Gleitsystemen mit unterschiedlichen Burgersvektoren ist es nicht mo¨glich die Versetzungs-
dichte direkt mit dem CMWP-fit Programm zu bestimmen. Die quantitative Bestimmung
der Versetzungsdichte ist erst nach der Bestimmung der Verteilung der Burgersvektoren
mo¨glich.
Die Auswertungen ergaben, dass die CSD-Gro¨ße der mit der Spark-Plasma Metho-
73
 1
 10
 100
 1000
 30  40  50  60  70  80  90  100  110  120  130
In
te
ns
itä
t [
a.
u.
]
2θ [°]
Ru 1200 sps
Ru 1600 sps
Abbildung 4.5: Vergleich der Profile der Proben Ru 1200 sps und Ru 1600 sps
de gesinterten Proben im Vergleich zu den konventionell gesinterten Proben bei gleicher
Temperatur gro¨ßer ist. Ebenso ist die Versetzungsdichte bei den spark-plasma gesinterten
Proben ho¨her. Die Analyse der Kontrastfaktoren mit dem Hexburgers Programm zeigt,
dass bei allen Proben Burgersvektoren vom Typ 〈a〉 sowie 〈c + a〉 auftreten, wa¨hrend
Burgersvektoren vom Typ 〈c〉 nicht oder kaum vorhanden sind. Auch bei der Untersu-
chung der Burgersvektorpopulationen erkennt man einen Unterschied zwischen den Sinte-
rungsmethoden. Die Wahrscheinlichkeitsverteilung der konventionell gesinterten Proben
ist sehr breit und gleichma¨ßig auf die Burgersvektortypen 〈a〉 und 〈c+ a〉 verteilt (siehe
Abbildungen 4.6 und 4.8). Die bestimmten Mittelwerte liegen bei beiden Temperaturen
fu¨r den Typ 〈a〉 bei etwa 55-60 % und somit fu¨r den Typ 〈c+ a〉 bei etwa 40-45 % (siehe
Tabelle 4.9), und a¨ndern sich nur sehr wenig mit der Sintertemperatur. Bei der Analyse
der mit der Spark-Plasma Methode gesinterten Proben hingegen ist zu erkennen, dass die
Verteilung der Burgersvektortypen einerseits deutlich scha¨rfer ausgebildet ist (siehe Ab-
bildungen 4.7, 4.9 und 4.10) und sich andererseits auch die Mittelwerte der Verteilungen
der Burgersvektortypen a¨ndern. Der Anteil der Versetzungen mit Burgersvektortyp 〈a〉
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erho¨ht sich mit zunehmender Sintertemperatur, wobei der Anteil dieses Typs bei 1200 ◦C
und 1400 ◦C bei drei Viertel bis vier Fu¨nftel aller Versetzungen liegt und bei 1600 ◦C
fast ausschließlich nur noch Versetzungen dieses Typs im Material vorhanden sind (siehe
Tabelle 4.9). Der Versetzungsanordnungsparameter M ist bei allen Proben deutlich klei-
ner als eins, was auf eine relativ kurzreichweitige Ausdehnung der Verzerrungsfelder der
Versetzungen durch gegenseitige Abschirmung hinweist. Eine proben- beziehungsweise
zustandsspezifische Diskussion dieses Parameters ist hier nicht mo¨glich, da die Auswer-
tung keine eindeutigen Unterschiede zwischen den Proben ergab. Grund dafu¨r du¨rfte wohl
die allgemein komplexere Auswertung in hexagonalen Systemen sein.
Die ho¨heren CSD-Gro¨ßen bei der Spark-Plasma Methode im Vergleich zur konventio-
nellen Sinterungsmethode bei gleichen Sinterungstemperaturen wurde auch bei anderen
Ro¨ntgenuntersuchungen bereits beobachtet [56]. In derselben Arbeit wurde auch ein An-
stieg der CSD-Gro¨ße mit der Sinterungstemperatur gemessen, besonders der starke An-
stieg der CSD-Gro¨ße bei der bei 1600 ◦C Spark-Plasma gesinterten Probe ist in beiden
Arbeiten zu erkennen. Genauso wurde dort auch ein starker Abfall der Restspannungen
bei der bei 1600 ◦C Spark-Plasma gesinterten Probe gemessen, der gut mit dem Abfall
der Versetzungsdichte in dieser Arbeit u¨bereinstimmt. Die Ursache fu¨r die Zunahme der
CSD-Gro¨ße und den Ru¨ckgang der Versetzungsdichte bei dieser Probe im Vergleich zu
den mit niedrigeren Temperaturen gesinterten Proben du¨rfte Erholung beziehungsweise
Rekristallation des Materials wa¨hrend des Sinterns aufgrund der hohen Sinterungstem-
peratur sein. Dieser Erholungseffekt ist schon direkt beim Vergleich dieser Probe mit der
bei 1200 ◦C mit der spark-plasma Methode gesinterten Probe zu erkennen (siehe Abbil-
dung 4.5). Zu Vergleichszwecken wurde bei dieser Abbildung das Profil der bei 1600 ◦C
gesinterten Probe bezu¨glich des 110 Reflexes auf die Ho¨he des Profils der mit 1200 ◦C
spark-plasma gesinterten Probe normiert. Auch der Anstieg der Versetzungsdichte mit
der Temperatur von 1200 ◦C zu 1400 ◦C sowohl bei der konventionell gesinterten Pro-
ben als auch bei der mit Spark-Plasma gesinterten Proben ist in U¨bereinstimmung mit
den Ergebnissen fu¨r die inneren Spannungen in der vorhergenden Arbeit [56]. Allerdings
wurden dort bei 1200 ◦C und 1400 ◦C Sinterungstemperatur ho¨here Spannungen bei den
konventionell gesinterten Proben als bei den mit Spark-Plasma gesinterten Proben festge-
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stellt, wa¨hrend in dieser Arbeit bei diesen Temperaturen bei der Spark-Plasma Methode
eine ho¨here Versetzungsdichte ermittelt wurde. Eine mo¨gliche Erkla¨rung fu¨r diese Dis-
krepanz ist, daß sich bei den verschiedenen Sinterungsmethoden unterschiedliche Verset-
zungsstrukturen ausbilden, wobei Spark-Plasma-Sinterung einen spannungsgu¨nstigeren
Zustand ergibt (siehe Abbildungen 4.6, 4.7, 4.8, 4.9).
Tabelle 4.9: Mittelwerte der Burgersvektorverteilungen der Rutheniumproben
h 〈a〉 h 〈c+ a〉 h 〈c〉
Ru 1200 55 45 0
Ru 1200 sps 77 22 1
Ru 1400 59 40 1
Ru 1400 sps 79 20 1
Ru 1600 sps 95 4 1
Tabelle 4.10: CSD-Gro¨ße und Versetzungsdichte der Rutheniumproben
m (nm) σ 〈x〉area (nm) ρ (1015 m−2)
Ru 1200 15 0, 59 36 (1) 2, 4 (1)
Ru 1200 sps 25 0, 50 47 (2) 4, 3 (1)
Ru 1400 17 0, 55 35 (1) 3, 8 (1)
Ru 1400 sps 31 0, 53 62 (2) 5, 9 (1)
Ru 1600 sps 90 0, 30 113 (3) 2, 7 (1)
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Abbildung 4.6: Verteilung der Burgersvektoren nach konventioneller Sinterung bei
1200 ◦C
Abbildung 4.7: Verteilung der Burgersvektoren nach Spark-Plasma Sinterung bei 1200◦C
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Abbildung 4.8: Verteilung der Burgersvektoren nach konventioneller Sinterung bei
1400 ◦C
Abbildung 4.9: Verteilung der Burgersvektoren nach Spark-Plasma Sinterung bei 1400◦C
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Abbildung 4.10: Verteilung der Burgersvektoren nach Spark-Plasma Sinterung bei
1600 ◦C
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5 Zusammenfassung
Im Zuge dieser Diplomarbeit wurde die Methode der Linienprofilanalyse zur Charakteri-
sierung der Mikrostruktur sowie der Defektstruktur von nanostrukturierten Materialien
erfolgreich angewendet. Es wurden die Auswirkungen des Abfalls des hydrostatischen
Drucks nach der High-Pressure-Torsion (HPT) Verformung auf die Mikrostruktur von
Kupfer und Nickel untersucht. Weiters wurde die Abha¨ngigkeit der Mikrostruktur von
Silber vom hydrostatischen Druck und vom Verformungsgrad bei der HPT-Verformung
analysiert. Ausserdem konnten die Unterschiede in der Mikrostruktur von gesintertem
Ruthenium nach Anwendung zweier Sinterungsmethoden sowie verschiedener Sinterungs-
temperaturen ermittelt. Die Ro¨ntgenstreuexperimente wurden an der SAXS Beamline
des Instituts fu¨r Biophysik and Nanosystemforschung der o¨sterreichischen Akademie der
Wissenschaften am Sincrotrone ELETTRA bei Triest durchgefu¨hrt. Die Auswertung der
Messungen wurde mit dem CMWP Programm durchgefu¨hrt, wobei die Kupfer- und Ni-
ckelproben zusa¨tzlich auch mit dem MWP-Programm und der modifizierten Williamson-
Hall Methode ausgewertet wurden.
Entlastexperimente
Da es aufgrund der Bauweise der HPT Maschine nicht mo¨glich ist, das Entlasten des
Drucks direkt zu beobachten, wurden die noch unter Druck stehenden Proben mit flu¨ssigem
Stickstoff eingeku¨hlt. Der Grund fu¨r die A¨nderung der Mikrostruktur nach dem Abfall
des hydrostatischen Drucks liegt darin, dass die Migrationsenthalpie der Leerstellen mit
dem Druck zunimmt (siehe Gleichung 3.2). Aus Gleichung 3.3 geht aber hervor, dass
das Diffusionsvermo¨gen auch mit dem Abfall der Temperatur abnimmt. Das bedeutet,
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dass das Abnehmen des Drucks nach der HPT Verformung durch das Erwa¨rmen der Pro-
be simuliert werden kann, sofern die Probe bereits vor der Druckentlastung eingeku¨hlt
wurde.
Sowohl bei den Kupfer- als auch bei den Nickelproben sind die Bragg Reflexe nach
dem Entlasten deutlich schma¨ler als vor dem Entlasten. Die Versetzungsdichte nimmt
nach dem Entlasten stark ab, wobei bei den Kupferproben der Entlastungseffekt bei den
sta¨rker verformten Proben gro¨ßer ist als bei der schwa¨cher verformten Probe. Der Ver-
setzungsanordnungsparameter M fa¨llt ebenfalls sowohl bei den Kupfer- als auch bei den
Nickelproben nach dem Entlasten ab. Das bedeutet, dass sich nach der Entlastung eine
spannungsa¨rmere Versetzungsstruktur im Material einstellt. Der Versetzungsanisotropie-
parameter q steigt bei den Nickelproben nach der Entlastung an, wa¨hrend er bei den
Kupferproben vor und nach dem Entlasten sehr klein ist. Das bedeutet, dass bei den
Nickelproben der Anteil der Stufenversetzungen nach der Entlastung sinkt, wa¨hrend bei
den Kupferproben von vorherein nur Stufenversetzungen zu finden sind. Diese Ergebnisse
deuten auf Annihilation der Stufenversetzungen wa¨hrend und nach dem Entlasten hin,
die durch das vermehrte Diffusionsvermo¨gen der Leerstellen, welches das Klettern der
Stufenversetzungen erlaubt, ermo¨glicht wird. Der Effekt des Entlastens auf die
”
coherent
scattering domain“-Gro¨ße (CSD-Gro¨ße) ist gering. Die Fragmentierung des Materials ist
schon wa¨hrend der Verformung abgeschlossen, sodass sich die CSD-Gro¨ße nach dem Ent-
lasten kaum mehr a¨ndert.
Silber
Die Auswertungen der Messungen der HPT verformten Silberproben zeigt, dass es bereits
wa¨hrend der Verformung zu Erholungsvorga¨ngen kommt. So steigt die Versetzungsdich-
te mit der Verformung zuna¨chst an, sinkt aber mit zunehmender Verformung wieder,
wobei dieser Effekt bei ho¨heren Dru¨cken sta¨rker ausgepra¨gt auftritt. Die
”
coherent scat-
tering domain“-Gro¨ße (CSD-Gro¨ße) ist bei den unter 2 GPa verformten Proben konstant,
wa¨hrend bei ho¨heren Dru¨cken die CSD-Gro¨ße zuna¨chst mit steigender Verformung kleiner
wird aber bei hohen Verformungsgraden wieder gro¨ßer wird. Auch hier ist der Erholungs-
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effekt mit ho¨herem Druck sta¨rker ausgepra¨gt. Da Silber eine kleine Stapelfehlerenergie
aufweist, kommt es zu erheblicher Zwillingsbildung wa¨hrend dieser hohen Verformung,
welche mit Linienprofilanalyse nachweisbar war. Die Zwillingsha¨ufigkeit nimmt bei 2 GPa
mit der Verformung zu, wa¨hrend sie bei ho¨heren Dru¨cken konstant bleibt und im Bereich
von 0,5% liegt.
Ruthenium
Bei den Rutheniumauswertungen ist ein klarer Unterschied in der Mikrostruktur zwi-
schen den mit verschiedenen Sinterungsmethoden und bei verschiedenen Sinterungstem-
peraturen hergestellten Proben zu erkennen. Bei der Spark-Plasma Methode steigt die
CSD-Gro¨ße mit der Sinterungstemperatur an, wa¨hrend bei den konventionell gesinter-
ten Proben die CSD-Gro¨ße unabha¨ngig von der Temperatur ist. Die Versetzungsdichte
steigt bei beiden Sinterungsmethoden mit der Temperatur zuna¨chst an, doch die bei
1600 ◦C gesinterte Probe weist eine deutlich reduzierte Versetzungsdichte auf. Bei dieser
Temperatur kommt es bereits zur Erholung beziehungsweise Rekristallation wa¨hrend der
Sinterung. Auch die Burgersvektorverteilung ist abha¨ngig von der Sinterungsmethode. So
sind bei den konventionell gesinterten Proben etwas mehr Versetzungen vom Typ 〈a〉 als
vom Typ 〈c + a〉 zu finden, wa¨hrend bei den spark-plasma-gesinterten Proben deutlich
mehr Versetzungen vom Typ 〈a〉 als vom Typ 〈c+ a〉 vorhanden sind. Versetzungen vom
Typ 〈c〉 sind in keinem Zustand vorhanden.
Auswertemethoden
Zur Frage der Methodenwahl bei der Auswertung ist grundsa¨tzlich zu sagen, dass die
natu¨rliche Qualita¨t der Messungen der wichtigste Faktor fu¨r eine erfolgreiche und qua-
litativ hochwertige Auswertung ist. Dabei sind eine hohe Auflo¨sung, mo¨glichst geringes
Rauschen sowie das Minimieren von sto¨renden Einflu¨ssen von entscheidender Bedeutung.
Weiters ist es vorteilhaft, ein zusammenha¨ngendes Profil anstatt mehrerer Einzelprofile
aufzuzeichnen. Unter diesen Bedingungen liefert die fu¨r Gesamtprofile ausgelegte
”
Convo-
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lutional Multiple Whole Profile“ Methode die besten Ergebnisse, fu¨r die Auswertung von
Einzelprofilen erscheint hingegen die
”
Multiple Whole Profile“ Methode besser geeignet
zu sein. Die Williamson-Hall Analyse kann, mit Beru¨cksichtigung der verzerrungsindu-
zierten Kontrastbedingungen, als einfache Methode einen ersten U¨berblick bieten, ist
allerdings vor allem bei Messungen mit wenigen aufgezeichneten Reflexen fehleranfa¨llig.
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